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Nachdem die Natur die Bedu¨rfnisse des Menschen mit ihren Materialien nicht mehr decken
konnte, wurden mehr und mehr Kunststoffe entwickelt, unter denen wiederum die Polymere
eine große Rolle spielten [Elias 85]. Diese ersetzten zunehmend traditionell verwendete Mate-
rialien, wie z. B. Metalle und deren Legierungen. Das fu¨hrte zu einem Anstieg der industriel-
len Produktion, die heute bei etwa 214 Millionen Tonnen Polymere pro Jahr liegt. Davon sind
etwa 24% Polyethylen (PE), 14% Polypropylen (PP), 12% Polyvinylchlorid (PVC) und 6%
Polystyrol (PS) (Stand 2002 [Ritter 03]). Ihre Anwendung ist vielfa¨ltig: Von Verpackungsma-
terialien, Kunstfasern fu¨r Bekleidung, absorbierende oder wasserabweisende Materialien bis
hin zu Leuchtdioden finden Polymere in fast allen Bereichen des Lebens eine tragende Rolle.
Je vielfa¨ltiger und spezifischer die Anwendung eines Polymers ist, desto wichtiger ist es,
seine (Mikro-)Struktur synthetisch exakt zu kontrollieren und zu charakterisieren. Da das in
den meisten Polymerisationstechniken und v. a. in der Großproduktion nicht immer mo¨glich
ist, ist eine genaue Charakterisierung der Polymere unerla¨ßlich, um Informationen u¨ber Mole-
kulargewicht, Molekulargewichtsverteilung, Struktur und Dynamik des Polymers zu erhalten.
Dazu eignen sich diverse spektroskopische Methoden, aber insbesondere auch mechanische
Messungen.
Die mechanische Deformierbarkeit eines Materials aufgrund von Scherung, Druck oder
Zug, kann speziell mit der Rheologie quantitativ untersucht werden. Mit ihren vielfa¨ltigen
Mo¨glichkeiten, wie z. B. der stationa¨ren und oszillierenden Verscherung oder der Zug-Dehn-
Rheologie, lassen sich Materialien auf viele Eigenschaften hin u¨berpru¨fen. Besonders im
rheologisch linearen Bereich, in dem die Antwortfunktion direkt proportional zu der mecha-
nischen Beanspruchung ist, sind viele Polymere eingehend untersucht und fu¨r einfache Fa¨lle
auch theoretisch verstanden worden [Larson 99, Macosko 94, Collyer 98].
Jedoch ist gerade bei verschiedenen Verarbeitungsverfahren und Materialkontrollen genau der
rheologisch nichtlineare Bereich interessant, da die Polymere so großen Kra¨ften ausgesetzt
werden, daß die Linearita¨t zwischen Beanspruchung und Materialantwort verloren geht. Die-
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sen Bereich zu messen und zu verstehen, und damit kontrollierbar zu machen, ist ein wichtiges
Ziel in der Polymerforschung.
In den letzten Jahren hat sich zur Untersuchung nichtlinearer Pha¨nomene an Poly-
meren die sogenannte FT-Rheologie etabliert, bei der die experimentellen Meßwerte aus
dem LAOS-Experiment (LAOS = ,,large amplitude oscillatory shear”, also oszillatorische
Verscherung mit großen Scheramplituden), einer Fourier Transformation unterworfen wer-
den [Krieger 73, Giacomin 98, Wilhelm 98, Wilhelm 00, Wilhelm 02, Neidhoefer 01]. Große
Scheramplituden sind notwendig, um nichtlineare Bedingungen zu erreichen. Versuche da-
zu wurden schon vor mehr als 30 Jahren gemacht (z. B. [Krieger 73]), konnten aber auf
Grund von Limitierungen der Computer nicht weiter verfolgt werden. Die hier angewandte
FT-Rheologie zeichnet sich durch besonders hohe Sensitivita¨t und ein sehr gutes Signal-zu-
Rausch Verha¨ltnis aus [Wilhelm 99, Dusschoten 01].
Die FT-Rheologie wurde schon erfolgreich auf kolloidale Polymerdispersionen und in Ver-
bindung mit optischen Meßmethoden [Klein 05] angewendet, außerdem zur Untersuchung
unterschiedlicher Topologien von Polymerschmelzen und -lo¨sungen [Neidhoefer 03a]. Hier
wurden die Intensita¨t I3/1 und die Phase Φ3 des dritten Obertons als charakteristische Para-
meter identifiziert, mit deren Hilfe man einfache Topologien unterscheiden kann.
Die vorliegende Arbeit setzt sich aus zwei Teilen zusammen. Der erste ist eine Fort-
setzung und Ausweitung der Untersuchung unterschiedlicher Topologien [Neidhoefer 03a].
Nach linearen Polystyrolketten und -sternen sollen jetzt auch kammartige Strukturen vermes-
sen werden. Die Ausweitung auf diese wesentlich komplizierteren Systeme macht es no¨tig,
speziell fu¨r dieses Projekt Modellsysteme herzustellen oder zu erwerben, zu charakterisieren
und schließlich FT-rheologisch zu vermessen. Zusa¨tzlich sollen die experimentellen Daten mit
einem molekularen Modell simuliert werden. Ziel ist es, Vorhersagen zu machen, die es erlau-
ben, topologisch komplexe Systeme mit Hilfe der FT-Rheologie zu identifizieren und damit
die FT-Rheologie als Charakterisierungsmethode fu¨r verzweigte Polyolefine zu etablieren.
Der zweite Teil beschreibt die Entwicklung einer neuen Methode, die Kombination des
LAOS-Experiments mit dielektrischer Spektroskopie. Die Idee dabei ist, die Beziehung zwi-
schen der lokalen molekularen Relaxationsdynamik von Polymeren und der makroskopischen
Antwort auf mechanische Kra¨fte zu quantifizieren. Der neuartige experimentelle Aufbau so-
wie die Durchfu¨hrung der in situ Messungen werden detailliert beschrieben. Zudem wird auf
die spezielle Beschaffenheit der Probe (1,4-cis-Polyisopren) eingegangen und schließlich die






FT-Rheologie zur Untersuchung von
nichtlinearen Pha¨nomenen
2.1 Mechanisches Verhalten von Polymeren
Polymerketten bilden ab einem bestimmten Molekulargewicht tempora¨re Verschlaufungen,
die durch ¨Uberlappung der Ketten entstehen. Je la¨nger die Ketten sind, desto mehr Verschlau-
fungen treten auf. Sie beeinflussen unter mechanischer Sto¨rung (z. B. Verscherung) ganz we-
sentlich das Relaxationsverhalten der Polymere, da sie die freie Bewegung der Ketten behin-
dern. Bei Betrachtung einer einzelnen Kette wirkt sich diese Einschra¨nkung vor allem senk-
recht zu ihr aus. Es entsteht eine Situation, a¨hnlich wie in einer Ro¨hre, wobei diese durch die
angrenzenden Polymerketten gebildet wird, die durch die Verschlaufungen fu¨r die betrachtete
Kette wie eine Wand wirken und sie an der Bewegung hindern.
Jedes Polymer hat die charakteristischen Molekulargewichte Mc und Me. Das kritische Mole-
kulargewicht Mc bezeichnet die Mindestkettenla¨nge, ab der die Bildung von Verschlaufungen
die Viskosita¨t erho¨ht. Deren Abha¨ngigkeit vom Molekulargewicht ist dann nicht mehr linear,
sondern η ∝ M3.4,M > Mc [Larson 99]. Die Kettenla¨nge zwischen zwei Verschlaufungs-
punkten wird durch das Verschlaufungsmolekulargewicht Me beschrieben, welches rheolo-
gisch bestimmt werden kann (siehe Abschnitt 2.2.2).
Ausgehend von dem Bild der Ro¨hre, wurde das sogenannte Reptationsmodell vorge-
schlagen, um die Viskoelastizita¨t und die Diffusion in konzentrierten Polymerlo¨sungen und
-schmelzen zu beschreiben [deGennes 71, Doi 78a, Doi 78b, Doi 78c, Doi 79]. Dabei wird
eine Kette betrachtet, die durch die Verschlaufungen mit anderen Ketten nur einen einge-
schra¨nkten Raum zur Verfu¨gung hat, um sich zu bewegen (Abbildung 2.1).
Parallel zu der Ro¨hre kann sich die Kette in schnellen, kurzen Bewegungen hin- und her-
schla¨ngeln. Mittelt man u¨ber diese Bewegung, erha¨lt man die mittlere Position des Polymers
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und den ku¨rzesten Weg zwischen den Kettenenden (die Ro¨hrenla¨nge entspricht also dem End-
zu-End-Abstand des Polymers). Außerdem bewegt sich die Kette aufgrund der Brownschen
Molekularbewegung entlang der Kettenachse. Nach einer gewissen Zeit wird sich die betrach-
tete Kette vollsta¨ndig aus der Ro¨hre herausbewegt haben, und sich in einer neuen, durch neue
Verschlaufungen anders geformte Ro¨hre befinden. Die in dieser Arbeit untersuchten topolo-
gisch komplexeren Systeme haben jedoch Seitenketten, die mit der Ro¨hre zusa¨tzliche Ver-
schlaufungen eingehen ko¨nnen (auch wenn die Seitenketten zu kurz sind, um in sich selbst
Verschlaufungen zu bilden). Dadurch kann die Bewegung entlang der Kette verzo¨gert oder
vo¨llig behindert werden (siehe Abbildung 2.1), was zu einem wesentlich komplexeren Rela-
xationsverhalten fu¨hrt.
Abbildung 2.1: Reptationsmodell. Eine Polymerkette wird in ihren Bewegungen eingeschra¨nkt durch
die Verschlaufungen benachbarter Ketten (x). Es entsteht eine Situation wie in einer Ro¨hre. Bei to-
pologisch komplexeren Systemen ko¨nnen die Seitenketten mit der Ro¨hre zusa¨tzliche Verschlaufungen
eingehen.
Der Prozess in einer klassischen Ro¨hre (ohne Verzweigungen an der Kette) wird als Diffusion








mit der Boltzmannkonstante k, der Temperatur T , der Zahl der Kettensegmente N und dem
monomeren Reibungskoeffizienten ξ. Diese Betrachtung gilt fu¨r eine unverschlaufte Kette in
der Ro¨hre.
Die Diffusion fu¨hrt zu einer kontinuierlichen Entschlaufung der Kette, wobei sich der Teil der
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urspru¨nglichen Ro¨hre auflo¨st, aus dem die Kette herausdiffundiert ist. Wenn die Kette ihre
Ro¨hre vollsta¨ndig verlassen hat, ist der Entschlaufungsprozess beendet. Anders ausgedru¨ckt
betrachtet man die Bewegung des Schwerpunktes eines Polymerkna¨uels von einem Punkt A
zu einem Punkt B, der um den Kna¨ueldurchmesser von A entfernt ist. Die beno¨tigte Zeit dazu





mit der Kontourla¨nge l der Kette. Damit kann man einen Zusammenhang der Diffusionszeit
τd (die der la¨ngsten Relaxationszeit der Kette entspricht) zum Molekulargewicht herstellen:
τd ∝ ξN3 ∝M3. (2.3)





mit dem mittleren Quadrat der Verschiebung 〈∆r2c〉 ≃ la (a ist die Segmentla¨nge). Damit








Mit diesem Modell ist die Realita¨t zwar gut, aber nicht exakt beschrieben, da z. B. nur
die Bewegung einer Kette beru¨cksichtigt wird unter der Annahme, daß alle anderen Ketten
fixiert und unbeweglich sind. Experimentell erha¨lt man deshalb fu¨r den Exponenten von M
nicht den theoretischen Wert 3, sondern τd ∼ M3.4 [Larson 99]. Die gleiche Relation la¨sst
sich fu¨r die Viskosita¨t η herstellen, die in den folgenden rheologischen Betrachtungen eine
wichtige Rolle spielt.
2.2 Grundlagen der Rheologie
2.2.1 Modelle fu¨r dynamische Messungen
Im Allgemeinen dient die Rheologie dazu herauszufinden, wie ,,hart” oder ,,weich” ein Ma-
terial ist bzw. ob es eher fest oder flu¨ssig ist [Larson 99]. Mit anderen Worten, es werden die
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Deformation und Fließeigenschaften eines Materials untersucht. Die Anwendungsgebiete der
Rheologie sind vielfa¨ltig und dementsprechend gibt es viele Meßmethoden, wie z. B. die sta-
tiona¨re Scherung, die Dehnrheologie und die oszillatorische Scherung. Da letztere in dieser
Arbeit hauptsa¨chlich verwendet wurde, wird im folgenden nur auf sie eingegangen, gefolgt
von der FT-Rheologie im na¨chsten Abschnitt.
Die Charakterisierung mit Hilfe der Rheologie findet große Anwendung im Bereich der Po-
lymere, die als viskoelastisch gelten, also weder Feststoffen noch Flu¨ssigkeiten zugeordnet
werden ko¨nnen. Ihre rheologischen Eigenschaften sind entscheidend fu¨r ihre Verarbeitung
und die Eigenschaften der aus ihnen hergestellten Endprodukte.
Die Bezeichnung ,,viskoelastisch” setzt sich zusammen aus ,,elastisch” und ,,viskos”, den
beiden idealen Grenzfa¨llen, die jeweils durch ein einfaches mechanisches Modell beschrieben
werden ko¨nnen:
Ideale Festko¨rper sind elastisch und gehorchen dem Hookeschen Gesetz
σ = G · γ (2.6)
mit der Schubspannung σ (die Kraft pro Fla¨cheneinheit), dem Schermodul G (eine materi-
alabha¨ngige Proportionalita¨tskonstante) und der Deformation γ. Dabei stellt man sich eine
Feder vor, (Abbildungen 2.2 und 2.3), die mit einer Winkelgeschwindigkeit ω und der maxi-
malen Deformationsamplitude γ0 gedehnt wird und wieder relaxiert [Macosko 94].
Abbildung 2.2: Ideal-elastisches Verhalten dargestellt durch eine Feder.
Unter der Annahme einer sinusfo¨rmigen Deformation ergibt sich
γ = γ0 sin(ωt). (2.7)
Fu¨r die Schubspannung σ gilt damit
σ = G · γ0 sin(ωt). (2.8)
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Abbildung 2.3: Deformation als Funktion der Zeit bei ideal-elastischem Verhalten.
Wie man in Abbildung 2.3 sieht, verlaufen sowohl Schubspannung als auch Deformationsam-
plitude sinusfo¨rmig und sind in Phase.
Fu¨r Flu¨ssigkeiten gibt es analog dazu das Gesetz von Newton:
σ = η · γ˙. (2.9)
Hier steht die Schubspannung σ in linearem Zusammenhang mit der Scherrate γ˙ = dγ/dt,
die eine Ableitung der Deformation γ nach der Zeit ist, wobei die Proportionalita¨tskonstante
hier die Viskosita¨t η ist. Bei diesem Modell stellt man sich einen Stoßda¨mpfer in einem mit
Flu¨ssigkeit gefu¨llten Kolben vor, wie in den Abbildungen 2.4 und 2.5 gezeigt wird.
Abbildung 2.4: Ideal-viskoses Verhalten dargestellt durch einen Stoßda¨mpfer.





= γ0ω cos(ωt) (2.10)
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Abbildung 2.5: Deformation als Funktion der Zeit bei ideal-viskosem Verhalten.
und fu¨r die Schubspannung
σ = ηγ0ω cos(ωt). (2.11)
In diesem Fall ist die Schubspannung gegenu¨ber der Deformation um δ = 90◦ phasenver-
schoben (siehe Abbildung 2.5), was man einer Umformung von Gleichung 2.11 entnehmen
kann:
σ = ηγ0ω sin(ωt+ δ) (2.12)
Ein wichtiger Unterschied zwischen den beiden Modellen besteht darin, daß bei der Hoo-
keschen Feder eine Speicherung der Energie stattfindet, wa¨hrend im Newtonschen Stoßda¨mp-
fer eine Energiedissipation vorliegt. Das heißt, die Feder kann sich an ihre urspru¨ngliche Form
erinnern und dorthin zuru¨ckkehren, im Stoßda¨mpfer fu¨hrt das Fließen hingegen zu irreversi-
blen ¨Anderungen im Material.
Wie oben erwa¨hnt, handelt es sich bei den Gesetzen von Hooke und Newton um Ide-
alfa¨lle, die in der Realita¨t nur approximativ zu finden sind. Jeder Festko¨rper reagiert auf
Schubspannung nicht rein elastisch, sondern hat in seinem elastischen Verhalten auch vis-
kose Anteile. Der umgekehrte Fall gilt fu¨r Flu¨ssigkeiten. Um sich diesen viskoelastischen
Fa¨llen besser anzuna¨hern, wurden aus den beiden Grundmodellen weitere Modelle entwickelt,
die Kombinationen aus den bereits Besprochenen darstellen. Die beiden einfachsten sind
das Kevin-Voigt-Modell, bei dem Feder und Stoßda¨mpfer parallel geschaltet werden (fu¨r
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Festko¨rper mit viskosem Anteil), sowie das Maxwell-Modell fu¨r Flu¨ssigkeiten mit elasti-
schem Anteil, das eine Serienschaltung der beiden Grundmodelle ist. Dementsprechend wer-
den γ bzw. σ jeweils addiert (nachzulesen u.a. in [Tanner 00]). Die resultierende Phasenver-
schiebung zwischen Schubspannung und Deformation ist dann 0◦ < δ < 90◦. Solche Kombi-
nationen lassen sich natu¨rlich beliebig fortsetzen, und mit jedem Element, das der Anordnung
zugefu¨gt wird, na¨hert man sich schrittweise den realen Verha¨ltnissen fu¨r kleine Scherampli-
tuden.
2.2.2 Oszillatorische Scherung
Mit Hilfe dynamischer Messungen macht man sich komplexe rheologische Daten von reellen
Systemen zuga¨nglich. Die Probe wird dabei sinusfo¨rmig deformiert, und die daraus resultie-
rende Antwort analysiert.
Als Reaktion auf eine sinusfo¨rmige Deformation stellt sich nach einer Einschwingzeit
eine um einen gewissen Phasenwinkel verschobene Schubspannung ein. Hierbei ist der ma-
thematische Ausdruck fu¨r die Deformation
γ(t) = γ0 sin(ωt) (2.13)
und fu¨r die resultierende Schubspannung
σ(t) = σ0 sin(ωt+ δ). (2.14)




= G′(ω) + iG′′(ω) (2.15)
ergibt sich
σ(t) = G′(ω)γ0 sin(ωt) +G
′′(ω)γ0 cos(ωt). (2.16)
Der zu G′(ω) proportionale Term ist in Phase mit der Deformation, der zu G′′(ω) proportiona-
le ist außer Phase. G′(ω) beschreibt den elastischen Teil der Antwort und wird Speichermodul
genannt, dementsprechend heißt G′′(ω) Verlustmodul und steht fu¨r den viskosen Teil der Ant-
wort. Das Verha¨ltnis der beiden Module ist





und heißt Verlusttangens. Ist tan δ >> 1 verha¨lt sich die Probe wie eine Flu¨ssigkeit,
tan δ << 1 ergibt sich bei festko¨rperartigen Proben. Der Verlusttangens ist im Gegensatz
zu den Einzelgro¨ßen G′(ω) und G′′(ω) eine intensive Gro¨ße und sehr gut reproduzierbar zu
messen. Fehler, die beim Befu¨llen oder durch Luftblasen in der Probe erzeugt werden, wer-
den in der Angabe des tan δ kompensiert. Es sei nochmals betont, daß Gleichung 2.16 nur fu¨r
kleine Auslenkungen gilt, also fu¨r das linear viskoelastische Regime.














Fu¨r viele lineare, monodisperse Polymerschmelzen und -lo¨sungen aus Homopolymeren
gilt, daß die frequenzabha¨ngige komplexe Viskosita¨t fast identisch ist mit der scherraten-
abha¨ngigen Viskosita¨t η(γ˙) [Cox 58]:
|η∗(ω)| = η(γ˙) (2.20)
Diese empirische sogenannte Cox-Merz-Regel findet in der Industrie Anwendung, um Scher-
module aus viskoelastischen Daten abzuscha¨tzen, sie gilt aber nicht fu¨r komplexere Systeme,
wie beispielsweise Blockcopolymere, Flu¨ssigkristalle, nichtlineare Topologien oder Gele.
Fu¨r verschlaufte, nicht-vernetzte, monodisperse Polymerschmelzen (oder konzentrierte
Lo¨sungen) weist die Frequenzabha¨ngigkeit der Module G′ und G′′ einen charakteristischen
Verlauf auf (siehe Abbildung 2.6). Bei niedrigen Frequenzen sind G′ ∝ ω2 und G′′ ∝ ω1.
Das la¨sst sich auch rechnerisch mit dem oben bereits erwa¨hnten Maxwell-Modell belegen
[Gedde 01]. Hier findet man
G′(ω) = G
ω2τ 2
1 + ω2τ 2
(2.21)
und
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G′′(ω) = G
ωτ
1 + ω2τ 2
. (2.22)
Gleichung 2.21 entspricht dem Hookeschen Verhalten, 2.22 dem Newtonschen. Da G′ in die-
sem Bereich, also bei kleinen Frequenzen, vernachla¨ssigt werden kann gegenu¨ber G′′, wird
er auch Newtonsche Zone oder Fließzone genannt. Dort ist auch |η∗(ω)| noch unabha¨ngig
von ω, da der lineare Zusammenhang zwischen G′′ und ω besteht (Gleichung 2.18). Die Pro-
be verha¨lt sich also fast ideal viskos. Bewegt man sich nun zu ho¨heren Frequenzen, kreuzen
sich die Kurven von G′(ω) und G′′(ω) und gehen u¨ber in die Plateauzone. Der Reziprokwert
der Frequenz am Kreuzungspunkt ist die la¨ngste Relaxationszeit τd. Die Plateauzone wird
dominiert von einer elastischen Antwort der Probe, und man kann ihr das Plateaumodul G0N
entnehmen, welches am Minimum von tanδ den gleichen Wert wie G′(ω) hat. Aus diesem
Modul kann man das Verschlaufungsmolekulargewicht, d. h. das Gewicht zwischen zwei Ver-





mit der Dichte des Materials ρ, der universellen Gaskonstante R und der Temperatur T . Die
Breite der Plateauzone ha¨ngt vom Molekulargewicht der Probe ab. Die Zeitskala in diesem


























Abbildung 2.6: Typische Frequenzabha¨ngigkeiten der Module G′ und G′′ sowie der komplexen Visko-
sita¨t |η∗| am Beispiel eines linearen Homopolymers.
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Eine weitere Erho¨hung der Frequenz oder Erniedrigung der Temperatur bewirkt einen
zweiten Kreuzungspunkt der Module. Das ist nun der ¨Ubergangsbereich, der die Relaxations-
zeiten von Kettensegmenten beschreibt. Hier haben die Module wesentlich steilere Steigungen
als in der Fließzone. Was in Abbildung 2.6 nicht mehr zu sehen ist, ist der dritte Kreuzungs-
punkt und das nachfolgende Glasplateau. Dort ist jede langreichweitige Kettenbeweglichkeit
eingefroren, da der Glaspunkt erreicht ist.
2.2.3 Zeit-Temperatur-Superposition (TTS)
Abbildung 2.6 zeigt die Schermodule in Abha¨ngigkeit von der Frequenz. So, wie sie hier
dargestellt sind, ko¨nnen die Module jedoch nicht gemessen werden, da das in Abbildung 2.6
vorgestellte Frequenzfenster fast 10 Dekaden umfasst, was von keinem Rheometer erreicht
werden kann. Um dennoch eine solche ,,Masterkurve” zu erhalten, die sich u¨ber acht oder
noch mehr Gro¨ßenordnungen auf der Frequenzachse erstreckt, bedient man sich des Zeit-
Temperatur-Superpositionsprinzips. Dieses Prinzip beruht darauf, daß die interne Mobilita¨t
in der Probe mit Erho¨hung der Temperatur schneller wird. Das heißt also, eine Temperatur-
erho¨hung entspricht einer Verku¨rzung der Zeitskala, weil alle Vorga¨nge, die man bei ho¨herer
Temperatur betrachtet, einem ,,Schnellauf” bei der urspru¨nglichen Temperatur entsprechen.
So ko¨nnen die bei verschiedenen Temperaturen aufgenommenen Frequenzmessungen mit
Hilfe von sogenannten Verschiebungsfaktoren aT zu einer Masterkurve zusammengeschoben
werden, die u¨ber den gesamten Frequenzbereich - auf einer logarithmischen Skala - gu¨ltig ist.
Die Referenztemperatur ist diejenige, fu¨r die aT = 1 ist (das gilt natu¨rlich nur, wenn keine
Phasenu¨berga¨nge innerhalb des gewa¨hlten Temperaturbereichs stattfinden). Den Zusammen-
hang fu¨r diese Superposition stellt die Williams-Landel-Ferry-Gleichung (WLF-Gleichung)
her [Williams 55]:
log aT = − C1(T − T0)
C2 + (T − T0) (2.24)
T0 ist dabei die Referenztemperatur, C1 und C2 sind materialspezifische Konstanten. Ein Bei-
spiel fu¨r solch eine Zeit-Temperatur-Superposition ist in Abbildungen 2.7, 2.8 und 2.9 zu
sehen. Abbildung 2.7 zeigt Frequenzsweeps einer Probe bei verschiedenen Temperaturen.
Diese werden mit Gleichung 2.24 derart verschoben, daß sie die in Abbildung 2.9 Masterkur-
ve ergeben. Der horizontale Verschiebungsfaktor aT ist in Abbildung 2.8 zu sehen. Bei der
Referenztemperatur (in diesem Beispiel -20◦C) ist aT = 1.
2.2.4 Pipkin-Diagramm
Als Abschluß des bisher Besprochenenen soll noch eine weitere bedeutende rheologische
Gro¨ße eingefu¨hrt werden, die sogenannte Deborah-Zahl. Sie ist dimensionslos und definiert

















Abbildung 2.7: Drei Frequenzmessungen bei verschiedenen Temperaturen am Beispiel des Homopo-
lymers 1,4-cis-Polyisopren mit einem Molekulargewicht von 55 kg/mol.













Abbildung 2.8: Die WLF-Verschiebungsfaktoren zu den Frequenzmessungen in Abbildung 2.7. Die
Konstanten sind C1 = 5.13 und C2 = 77.72, die Referenztemperatur betra¨gt -20◦C.
sich als Quotient aus der charakteristischen Relaxationszeit τ eines Materials und der Defor-
mationszeit t:
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Abbildung 2.9: Die resultierende Masterkurve bei T0 = −20◦C . Die Linien deuten den Frequenzbe-





Bei oszillatorischer Scherung gilt auch der Ausdruck De = τωγ0, wenn man als Deforma-
tionszeit das Inverse der Scherfrequenz ω nimmt. Die Deformationsamplitude γ0 spielt da-
bei eine große Rolle, weil sie mit zunehmender Gro¨ße zur Nichtlinearita¨t der Antwort bei-
tra¨gt. Hohe Deborah-Zahlen (De >> 1) beschreiben eine elastische Antwort des Materials,
wa¨hrend eine viskose Antwort zu De << 1 fu¨hrt. Bei De ≈ 1 liegt viskoelastisches Verhal-
ten vor. Die Beziehungen zwischen Frequenz- und Deformationsamplitudenabha¨ngigkeit und
die resultierenden Eigenschaften von Polymeren ko¨nnen in dem Pipkin-Diagramm dargestellt
werden (Abbildung 2.10).
Hier sieht man, daß sich Polymere fu¨r kleine Deborah-Zahlen (De << 1) unabha¨ngig von der
Deformationsamplitude wie Newtonsche Flu¨ssigkeiten verhalten, wa¨hrend bei sehr großen
Deborah-Zahlen ein Hookesches Festko¨rperverhalten zu beobachten ist. Mittlere Deborah-
Zahlen (De ≈ 1) decken den viskoelastischen Bereich ab, je nach Gro¨ße der Deformations-
amplitude linear oder nichtlinear. Hier liegen Relaxationszeit und Deformationszeit in der
gleichen Gro¨ßenordnung.
Da viele rheologische Prozesse in dem nichtlinearen viskoelastischen Bereich ablau-
fen, ist es wichtig, die dort auftretenden Pha¨nomene eingehend zu studieren. Die klassi-
schen rheologischen Experimente sind dafu¨r jedoch unzureichend, weil sie nicht genu¨gend
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Abbildung 2.10: Darstellung des Pipkin-Diagramms.
Informationen daru¨ber liefern. Eine Mo¨glichkeit, sich diesem Problem zu na¨hern, ist die FT-
Rheologie, mit der man wertvolle Informationen aus dem nichtlinearen Bereich gewinnen
kann [Giacomin 98, Krieger 73, Wilhelm 98]. Darauf wird im Abschnitt 2.3 na¨her eingegan-
gen.
2.3 Grundlagen der FT-Rheologie
2.3.1 Fourier-Transformation
Benannt nach dem Mathematiker und Physiker Jean Baptiste Joseph Fourier (1768 -
1830) finden Fouriertechniken in den Naturwissenschaften breite Anwendung, insbesonde-
re die NMR- und IR-Spektroskopie haben davon sehr profitiert [Ernst 90, Kauppinen 01,
Schmidt-Rohr 94].
Die Fourier-Transformation zerlegt eine kontinuierlich integrierbare, periodische Funk-
tion f(x) in eine Reihe trigonometrischer Funktionen, die Fourier − Reihe [Bartsch 98,




(Ak cosωkt+Bk sinωkt). (2.26)
Dabei sind ωk = 2pikT die Frequenzen und T die Periode von f(x). Der Koeffizient B0 = 0.
Die Fourierkoeffizienten (Amplituden) sind dann

























f(t)exp {−iωkt} dt. (2.30)
Geht man von den diskreten ωk weg zu kontinuierlichen ω und nimmt außerdem noch eine







F (ω)exp {iωt} dt (2.31)





f(t)exp {−iωt} dt. (2.32)
Der Vorfaktor 1
2pi
kann in Abha¨ngigkeit der verwendeten Konvention variieren.
Die komplexe Funktion F (ω) la¨sst sich in einen Real- und in einen Imagina¨rteil zerlegen oder
in Form von Amplitude und Phase ausdru¨cken:
F (ω) = Fre(ω) + iFim(ω) = A(ω)exp {iP (ω)} . (2.33)
Mit Fre(ω) als Absorptionsanteil, Fim(ω) als Dispersionsanteil, dem Amplitudenspektrum
| A(ω) |=
√
Fre(ω)2 + Fim(ω)2 (2.34)
und dem Phasenspektrum
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P (ω) = arctan(Fre(ω)/Fim(ω)). (2.35)
Den Zusammenhang zwischen diesen Komponenten kann man in einer Polardarstellung ver-
anschaulichen (Abbildung 2.11).
Abbildung 2.11: Polardarstellung einer komplexen Zahl z = Re + iIm zur Berschreibung der Kom-
ponenten eines komplexen Spektrums. A ist das Amplitudenspektrum, P das Phasenspektrum.
Eine wichtige Eigenschaft der Fourier-Transformation ist deren Linearita¨t
af(t) + bg(t)
FT←→ aF (ω) + bF (ω). (2.36)
So wird eine ¨Uberlagerung mehrerer Signale in der Zeitdoma¨ne durch Fourier-Transformation
in eine ¨Uberlagerung von mehreren Frequenzen in der Frequenzdoma¨ne transformiert. Fu¨r die
Untersuchung von Schwingungen bedeutet das, daß zu einem gegebenen Zeitsignal die kor-
respondierenden Frequenzen berechnet werden ko¨nnen, und zwar im Hinblick auf Amplitude
und Phase der detektierten Schwingung.
2.3.2 Fourier-Transformations-Rheologie
Fu¨r die hochsensitive FT-Rheologie wurde eine halbseitige, diskrete, komplexe Fourier-
Transformation implementiert, um Phase und Magnitude analysieren zu ko¨nnen. Halbseitig
bedeutet, daß der Bereich zwischen den Integrationsgrenzen aus den Gleichungen 2.31 und
2.32 halbiert wird, also nun 0 ≤ t <∞ lautet. Eine Fourier-Transformation ist inha¨rent kom-
plex, was heißt, daß auch fu¨r einen Datensatz aus einer realen Zeitdoma¨ne f(t) die Trans-
formation zu einem komplexen Spektrum F (ω) mit einem Real- und Imagina¨rteil fu¨hrt. In
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den meisten Experimenten werden die Zeitdaten nicht kontinuierlich aufgenommen, son-
dern einzeln nach bestimmten Absta¨nden. Diese N diskreten Zeitpunkte werden mit ei-
nem k-bit AD-Wandler (oder ADC fu¨r analog-to-digital-converter) digitalisiert. Dieser hat
2k − 1 diskrete Werte zur Verfu¨gung, um die Intensita¨t eines Zeitsignals zu beschreiben
[Wilhelm 99, Wilhelm 02, Tietze 90]. Gro¨ßere k senken die niedrigste detektierbare Intensita¨t
eines Signals, womit ein AD-Wandler mit wenigen Bits einen limitierenden Faktor darstellen
kann, wenn man ein hohes Signal-zu-Rausch-Verha¨ltnis wu¨nscht [Skoog 96]. In dieser Arbeit
wurde ein 16-bit AD-Wandler verwendet.
Die Daten werden Punkt fu¨r Punkt in einem bestimmten Zeitabstand (tdw fu¨r dwell time
oder Verweilzeit) aufgenommen, und das u¨ber die gesamte Zeitspanne taq = tdw · N (mit
taq fu¨r aquisition time, also Erfassungszeit). Durch die Fourier-Transformation erha¨lt man so
aus N realen (oder komplexen) Datenpunkten in der Zeitdoma¨ne ein diskretes Spektrum aus
N komplexen Punkten. Die spektrale Weite ist hierbei die ho¨chste meßbare Frequenz, die












Eine Erho¨hung von taq reduziert die Linienbreite und erho¨ht gleichzeitig das Signal-zu-
Rausch-Verha¨ltnis (S/N-Verha¨ltnis: dieses ist definiert als das Verha¨ltnis der Amplitude des
ho¨chsten Peaks - das Signal - zur Standardabweichung des Rauschens). Die Schwingungen
verursachen unendlich schmale Peaks in den FT-Spektren, daher sollte die Aufnahmezeit eher
lange gewa¨hlt werden, um eine hohe Sensitivita¨t zu gewa¨hrleisten. Diese Zusammenha¨nge
sind in Abbildung 2.12 zu sehen [Wilhelm 99]. Insgesamt muß ein Optimum zwischen schma-
ler Linienbreite, Meßzeit und Datengro¨ße gefunden werden. Eine sehr lange Aquisitionszeit
bewirkt keine weitere Verbesserung der Linienbreite mehr, da experimentelle Instabilita¨ten,
wie der Motor oder der Transducer, eine gewisse Breite bewirken. Typischerweise werden 5
bis 50 Zyklen der Grundfrequenz aufgenommen.
Eine Datenmittelung der Spektren kann die Sensitivita¨t zusa¨tzlich erho¨hen. Dabei steigt
das S/N-Verha¨ltnis mit der Quadratwurzel der Spektrenanzahl n, die addiert wurden
S/N ∝ √n. (2.39)
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Abbildung 2.12: Grundschema einer diskreten Fourier-Transformation. Oben sind die Zeitdaten zu
sehen, die durch die FT in ein Amplituden- und Phasenspektrum zerlegt werden. Die Verweilzeit tdw
begrenzt die spektrale Weite νmax wa¨hrend die Akquisitionszeit taq die spektrale Auflo¨sung ∆ν festlegt
[Wilhelm 99].
Mit dieser Methode wird die relative Intensita¨t der ho¨heren Harmonischen pra¨ziser gemessen,
es geht jedoch Information u¨ber die Phasenwinkel verloren, falls nur Betragsspektren addiert
werden.
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Eine weitere Methode zur Verbesserung des S/N-Verha¨ltnisses ist das sogenannte over-
sampling [Dusschoten 01]. Diese Technik erho¨ht die Sensitivita¨t sowohl im linearen als auch
im nicht-linearen Bereich um einen Faktor 3 bis 10. Hier werden die Rohdaten mit der
ho¨chstmo¨glichen Rate, d. h. weit mehr Datenpunkte als die Mindestanzahl, die zur vollsta¨ndi-
gen Charakterisierung des Antwortsignals no¨tig wa¨re, aufgenommen. Mehrere hundert oder
tausend dieser Rohdatenpunkte zwischen t und t + ∆t werden in einem zweiten Schritt zu-
sammengefasst und gemittelt, so daß man fu¨r jeden Punkt t + 0.5∆t einen einzelnen Wert
erha¨lt. Dieser hat dann ein wesentlich niedrigeres Rauschniveau als ungemittelte Daten. Je
nach Frequenz und Abtastrate wird eine Oversamplingzahl von 100 bis 3000 verwendet.
2.3.3 Prinzip der FT-Rheologie
Bei der FT-Rheologie handelt es sich um eine theoretisch und experimentell einfache Metho-
de, zeitabha¨ngige nichtlineare Pha¨nomene zu beschreiben und zu quantifizieren. Im Folgen-
den sollen die grundlegenden theoretischen Aspekte der hochsensitiven FT-Rheologie vorge-
stellt und am Beispiel der oszillierenden Scherung erkla¨rt werden [Wilhelm 98, Wilhelm 02].
Eine einfache lineare Differentialgleichung beschreibt das Kra¨ftegleichgewicht eines Sy-
stems mit der Masse m, der Viskosita¨t η und dem elastischen Modul k, das mit einer einfachen
oszillierenden Bewegung mit der Kreisfrequenz ω1/2π angeregt wird:
mγ¨ + ηγ˙ + kγ = A0exp {iω1t} . (2.40)
Die drei linken Terme stehen fu¨r den kinematischen, den viskosen und den elastischen Anteil
der dem System aufgezwungenen Kraft. Die mathematische Lo¨sung fu¨r die Deformation γ
im Gleichgewicht bei konstanter Viskosita¨t η in Gleichung 2.40 ist eine einfache harmonische
Funktion
γ(t) = γ0exp {i(ω1t+ δ)} (2.41)
in der ω1/2π die Anregungs- bzw. Antwortfrequenz und δ die charakteristische Phasenver-
schiebung sind. Es ist zu beachten, daß die Beschra¨nkung einer auf einer einzigen Frequenz
basierenden Antwort nicht mehr gilt, wenn die Viskosita¨t eine Funktion der Scherrate oder
das elastische Modul eine Funktion der Auslenkung wird. Die komplexe Antwortfunktion
in Gleichung 2.41 la¨sst sich auch als Summe aus Real- (G′) und Imagina¨rteil (G′′) darstel-
len, und daraus ko¨nnen die u¨blichen Informationen u¨ber die physikalischen Eigenschaften
(Relaxationszeiten, Phasenu¨berga¨nge, etc.) gewonnen werden, da G′ und G′′ von der Proben-
beschaffenheit, der Temperatur und der Anregungsfrequenz abha¨ngen.
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In Abschnitt 2.2.1 wurde bereits beschrieben, daß die der Viskosita¨t zugeordnete Kraft-
gleichung durch σ = ηγ˙ gegeben ist (Newtonsches Gesetz). Fu¨r eine Newtonsche Flu¨ssigkeit
ist die Viskosita¨t η konstant und Scherraten-unabha¨ngig. Sie wird jedoch zu einer Funktion
der Scherrate η = η(γ˙, t), wenn Nichtlinearita¨t eintritt. Wird eine gleichbleibende, periodische
Scherung angenommen, ha¨ngt η nur von der absoluten Scherrate ab und ist somit unabha¨ngig
von der Scherrichtung (η = η(γ˙) = η(−γ˙) = η(| γ˙ |)). Mit diesen Vereinfachungen kann die
Viskosita¨t im Falle kleiner Nichtlinearita¨ten anna¨hernd mit einer Taylorreihe in Abha¨ngigkeit
des absoluten Betrags der Scherrate wiedergegeben werden:
η(| γ˙ |)) = η0 + a | γ˙ | +b | γ˙ |2 +.... (2.42)
Die Scherspannung (oder Deformation) γ und die Scherrate γ˙ lauten fu¨r oszillatorische Sche-
rung:
γ = γ0 sin(ω1t) (2.43)
und
| γ˙ |= ω1γ0 | cos(ω1t) | . (2.44)
Die Scherrate | γ˙ | wird nun in einer Fourier-Reihe entwickelt, um ihre Zeitabha¨ngigkeit als
Summe aus Oberto¨nen darzustellen [Ramirez 85]:









1 · 3 −
cos(4ω1t)
1 · 5 +
cos(6ω1t)
1 · 7 ∓ ...
))
(2.45)
∝ a′ + b′ cos(2ω1t) + c′ cos(4ω1t) + ....
Da sich die Betragscosinusfunktion alle 180◦ wiederholt, besteht Gleichung 2.45 nur aus ge-
raden Vielfachen des Grundtons ω1, da die Periodizita¨t nur dadurch darstellbar ist.
Schließlich werden die Gleichungen 2.45 und 2.42 in das Newtonsche Gesetz eingesetzt und
man erha¨lt:
σ ∝ ηγ˙ (2.46)
∝ (η0 + a | γ˙ | +b | γ˙ |2 +...) cos(ω1t)
∝ (η0 + a(a′ + b′ cos(2ω1t) + c′ cos(4ω1t) + ...)
+b(a′ + b′ cos(2ω1t) + c
′ cos(4ω1t) + ...)
2...) cos(ω1t)
∝ (a′′ + b′′ cos(2ω1t) + c′′ cos(4ω1t) + ...) cos(ω1t).
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Unter Anwendung der trigonometrischen Additionstheoreme ergeben die Potenzen gerader
Oberto¨ne wieder eine Summe gerader Oberto¨ne. Multipliziert man dieses Ergebnis mit dem
Grundton (cos(ω1t)), resultiert eine Summe aus ausschließlich ungeraden Oberto¨nen. Unter
Beru¨cksichtigung dieser Eigenschaften kann man Gleichung 2.46 umschreiben und nach den
verschiedenen Frequenzen sortieren:
σ ∝ a1 cos(ω1t) + a3 cos(3ω1t) + a5 cos(5ω1t) + .... (2.47)
ai sind komplexe Koeffizienten. Eine Fourier-Transformation lo¨st die verschiedenen Fre-
quenzanteile im Antwortsignal auf, so daß man ein Frequenzspektrum mit dem Grundton
bei ω1/2π und ungerade Oberto¨ne erha¨lt. Jeder Peak bei ungeraden Vielfachen des Grundtons
(3ω1, 5ω1...) wird beschrieben durch die Intensita¨t In und die dazugeho¨rige Phase φn. Diese
beiden Gro¨ßen sind in der FT-Rheologie die Parameter, mit denen die Proben im nichtlinearen
Bereich charakterisiert werden. Daher werden sie im Folgenden noch genauer beschrieben.
Der Grad der Nichtlinearita¨t in einer Probe kann als das Verha¨ltnis der Intensita¨t des n-
ten Obertons zur Intensita¨t des Grundtons angegeben werden: In/1 = I(nω1)I(ω1) . Im Gegensatz
zur einfachen Intensita¨t In hat In/1 den Vorteil, daß die Werte normalisiert werden, und trotz
etwaiger Variationen in der Probenvorbereitung oder a¨hnlichem gut reproduzierbar sind. Eine
empirische Gleichung, die den dritten Oberton I3/1 als Funktion von γ0 beschreibt, lautet fu¨r







Dieses Potenzgesetz hat drei variable Parameter. A ist der Plateauwert von I3/1 bei großen
γ0 und erreicht typischerweise einen Wert von 0.2± 0.1. C ist die Potenz von γ0 bei kleinen
Scheramplituden, sein vorhergesagter Wert betra¨gt 2. B ist schließlich der inverse Wert der




Die relative Phase der ho¨heren Harmonischen charakterisiert den Verlust an Symmetrie
in der Antwortfunktion. Eine rein lineare Antwort wa¨re eine perfekte Sinusfunktion, die spie-
gelsymmetrisch zu seinen Maxima und Minima ist. Diese Symmetrie geht verloren, wenn die
Maxima und Minima sich bezu¨glich der Spiegelebene in einer Sinuskurve verschieben oder
kru¨mmen. Um die Beitra¨ge der ho¨heren Harmonischen zur relativen Phase zu analysieren,
wird Gleichung 2.47 fu¨r ein beliebiges Signal umgeschrieben in
σ(t) = I1 cos(ω1t+ φ1) + I3 cos(3ω1t+ φ3) + I5 cos(5ω1t+ φ5) + .... (2.49)
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Die Absolutwerte der Phasen der Oberto¨ne werden auf die Phase des Grundtons bezogen, um
vergleichbare Informationen zu erhalten. Dazu werden die Daten in der Zeitdoma¨ne um den
Faktor −φ1
ω1
verschoben und t mit t′ − φ1
ω1
substituiert. Daraus ergibt sich:
σ(t′ − φ1
ω1
) = I1 cos(ω1(t
′ − φ1
ω1
) + φ1) + I3 cos(3ω1(t
′ − φ1
ω1
) + φ3) + ... (2.50)
= I1 cos(ω1t
′) + I3 cos(3ω1t
′ + (φ3 − 3φ1)) + ....
Man definiert also die relative Phasendifferenz, mit der man die relative Phase eines Obertons
auf die des Grundtons bezieht, als
Φn := φn − nφ1. (2.51)
Wie die Phase des dritten Obertons die Antwortfunktion beispielsweise vera¨ndern kann, ist in
Abbildung 2.13 gezeigt.
Es konnte gezeigt werden, daß die Phase des dritten Obertons mit dem Scherverhalten
der Probe in Verbindung steht [Neidhoefer 03b]. Demnach tritt scherverdu¨nnendes Verhalten
auf, wenn die Antwortfunktion außer Phase zur Cosinusfunktion des Grundtons ist (Φ3 =
180◦). Scherverdickung wird gefunden, wenn beide Komponenten in Phase sind (Φ3 = 0◦ =
360◦). Fu¨r alle Werte von Φ3, die kleiner als 180◦ sind, sind die Maxima und Minima der
resultierenden Zeitdaten nach links verschoben, im Falle von Φ3 > 180◦ nach rechts. Mit
dieser Definition wird Φ3 ein wichtiger Parameter fu¨r die Charakterisierung von Proben im
nichtlinearen Bereich.
2.3.4 Anwendung der FT-Rheologie auf topologisch unterschiedliche Systeme
Eine der bisherigen Anwendungen der FT-Rheologie bezog sich auf verschiedene Topologi-
en von anionisch synthetisiertem linearen und sternfo¨rmigen Polystyrol [Neidhoefer 03a]. Es
wurden Lo¨sungen von linearen Polymerketten mit Lo¨sungen drei- und vierarmiger Sterne ver-
glichen, die im linearen Bereich keinerlei Unterschiede zeigten. Die FT-rheologische Untersu-
chung und die darauffolgende Auswertung des dritten Obertons I3/1 sowie der dazugeho¨rigen
Phase Φ3 war im Gegensatz zu lineraren Messungen aufschlußreicher. Bei der Auftragung der
jeweiligen Gro¨ßen in Abha¨ngigkeit von der Deborahzahl De zeigte I3/1 keinen Unterschied
fu¨r die verschiedenen Systeme, sowohl lineare Ketten als auch Sterne hatten ein Maximum
bei De ≈ 1. Die Phasen Φ3 hatten ein Minimum bei De = 1 (la¨ngste Relaxationszeit) und ein
Maximum bei De ≈ 10 (Rouse-Zeit). Hier lagen die Werte der linearen Proben sowohl beim
Minimum als auch beim Maximum deutlich u¨ber denen der Sterne. Mit der FT-Rheologie ist
also eine effektive Methode gefunden worden, verschiedene Polymertopologien, die im linea-
ren Bereich keine Unterschiede zeigen, im nichtlinearen Bereich eindeutig zu unterscheiden.
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Abbildung 2.13: Veranschaulichung der zeitabha¨ngigen Antwort. Es werden die Cosinusterme des
Grundtons und des dritten Obertons addiert [Neidhoefer 03a].
2.3.5 Experimenteller Aufbau
Die rheologischen und FT-rheologischen Daten werden mit einem ARES Rheometer von TA
Instruments aufgenommen. Dabei handelt es sich um ein CR-Rheometer (controlled rate), bei
dem eine definierte Scherrate appliziert und das daraus resultierende Drehmoment gemessen
wird. Dazu ist es mit einem Drehmomentwandler ausgestattet, der Drehmomente zwischen
4 · 10−7 Nm und 10−1 Nm detektieren kann.
Der zuga¨ngliche Temperaturbereich liegt zwischen −160◦C und 590◦C. Um mechani-
sches Rauschen einzuda¨mmen, steht das Rheometer auf unnachgiebigem, stabilem Unter-
grund. Elektronisches Rauschen wird durch die Verwendung von geschirmten BNC-Kabeln
reduziert.
Die Rohdaten von Deformation und resultierendes Drehmoment werden fu¨r die FT-
Rheologie extern mit einem 16-bit-Analog-zu-Digital-Wandler digitalisiert (PCI-MIO-16XE,
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Abbildung 2.14: Aufbau fu¨r die FT-Rheologie. An dem ARES Rheometer werden die Rohdaten von
Deformation und Drehmoment abgenommen und mit einer LabVIEW-Routine analysiert.
National Instruments, Austin, TX). Dieser arbeitet bei zwei Kana¨len mit einer Abtastrate von
50 kHz. Die beiden Kana¨le sind fu¨r die Messung und Mittelung (das sogenannte oversampling
[Dusschoten 01]) der Deformations- und Drehmomentsdaten no¨tig. Die Analyse der Daten er-
folgt mit einer selbstgeschriebenen LabVIEW Routine (LabVIEW 5.1, National Instruments).
Fu¨r die Messungen werden je nach Beschaffenheit der Probe parallele Platte-Platte-
Geometrien mit einem Durchmesser von 8 mm oder Kegel-Platte-Geometrien mit einem
Durchmesser von 25 mm und einem Winkel zwischen Kegel und Platte von 0.02 rad verwen-
det. Frequenz-, Scheramplituden- und Temperaturbereich ha¨ngen ebenfalls von den Proben ab
und werden in den jeweiligen Abschnitten erla¨utert.
Kapitel 3
Synthese und Charakterisierung der
topologisch unterschiedlichen
Polystyrolproben
Die fu¨r dieses Projekt hergestellten und darin untersuchten Polystyrole werden in diesem Ka-
pitel beschrieben. Es wird sowohl auf ihre Synthese als auch auf die verwendeten Charak-
terisierungsmethoden na¨her eingegangen. Die Analyse selten verzweigter Polystyrole wurde
dabei optimiert. Im letzten Abschnitt wird die Probenpra¨paration vorgestellt.
3.1 ¨Ubersicht u¨ber die verwendeten Proben
In den Tabellen 3.1 und 3.2 werden sa¨mtliche Polystyrolproben vorgestellt.
Die in dieser Arbeit verwendeten Polystyrole stammen aus unterschiedlichen Quellen.
PS330 stammt von der BASF. Die ,,Roovers-Proben” wurden in dem gleichnamigen Arbeits-
kreis synthetisiert und von Prof. Vlassopoulos zur Verfu¨gung gestellt. Die Proben in Tabelle
3.2 wurden im Labor des MPIP von V. Maus und M. Drechsler unter Anleitung von Dr. A.
Koch hergestellt.
Bis auf PS330, PS170, PS470 und PS580, die lineare Ketten sind, handelt es sich um kamm-
artige Strukturen.
Die Synthese und Charakterisierung der Roovers-Proben (Tabelle 3.1) wurde in der Li-
teratur bereits ausfu¨hrlich beschrieben [Roovers 79c]. Die Ru¨ckgrate und Arme wurden an-
ionisch polymerisiert und katalytisch gekoppelt. Diese Reaktion konnte mit Gelpermeations-
chromatographie (GPC) verfolgt werden. Das Gesamtgewicht MwGes der Ka¨mme wurde mit
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Name MwR MwA NArme MwGes Mw/Mn Quelle
[kg/mol] [kg/mol] [kg/mol]
C622 275 11.7 30 624 < 1.06 Roovers
C632 275 25.7 25 913 < 1.06 Roovers
C642 275 47 29 1630 < 1.06 Roovers
C722 860 11.7 28 1190 < 1.06 Roovers
C732 860 25.7 26 1530 < 1.06 Roovers
C742 860 47 29 2230 < 1.06 Roovers
PS330 330 - - 330 1.1 BASF
Tabelle 3.1: ¨Ubersicht u¨ber die von Roovers und der BASF zur Verfu¨gung gestellten Polystyrolproben.
Na¨here Erla¨uterungen zu den Werten siehe Text. MwR, MwA und MwGes sind die Molekulargewichte
des Ru¨ckgrats, der Arme und des gesamten Kammes.Mw/Mn ist die Polydispersita¨t, NArme die Anzahl
der Arme pro Ru¨ckgrat. Die Quelle gibt an, woher die Proben stammen.
Name MwR MwA NArme MwGes Mw/Mn Quelle
[kg/mol] [kg/mol] [kg/mol]
PS170 178a (188b) - - 178 (188b) 1.06 MPIP
PS230 263 - - 263 1.04 MPIP
PS470 470 - - 470 1.13 MPIP
PS580 643 - - 643 1.1 MPIP
PSK170-5k 178a (188b) 5 4c (3b) 267a (205b) 1.28 MPIP
PSK170-7k 178 (188) 8 0 (0) 322 (194) 1.22 MPIP
PSK170-13k 178 (188) 13 4 (2) 273 (211) 1.28 MPIP
PSK470-5k 470 5 12 610 1.34 MPIP
PSK470-7k 470 8 12 536 1.28 MPIP




Tabelle 3.2: ¨Ubersicht u¨ber die speziell hergestellten Polystyrolproben. Na¨here Erla¨uterungen zu den
Werten siehe Text. MwR, MwA und MwGes sind die Molekulargewichte des Ru¨ckgrats, der Arme und
des gesamten Kammes. Mw/Mn ist die Polydispersita¨t, NArme die Anzahl der Arme pro Ru¨ckgrat. Die
Quelle gibt an, woher die Proben stammen.
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Lichtstreuung bestimmt, die Anzahl der Arme mit IR-Analyse, die die Absoption der Ver-
knu¨pfungsstellen efasst.
Die Probe PS330 wurde von der BASF zur Verfu¨gung gestellt zusammen mit Angaben zu
Gewicht und Polydispersita¨t. Um einen Vergleich zu den MPIP-Proben zu haben, wurden mit
den Rooversproben und der BASF-Probe Lichtstreuungs-, DSC- und GPC-Messungen durch-
gefu¨hrt.
Die Synthese und Charakterisierung der im Labor des MPIP hergestellten Ka¨mme (Ta-
belle 3.2) wird in den na¨chsten Abschnitten beschrieben. Die Angaben in der Tabelle sind
gro¨ßtenteils aus GPC-Messungen gewonnen. PS170, sowie die Ka¨mme mit PS170 als Ru¨ck-
grat wurde zusa¨tzlich noch mit MALDI-TOF-Messungen charakterisiert (Werte in Klam-
mern). Die Anzahl der Arme wurde mit NMR bestimmt, bzw. mit MALDI-TOF (Klammern).
Die Nomenklatur der hergestellten Polystyrole folgt dem folgenden Schema: PSRu¨ckgrat-
bzw. Kettenla¨nge-Armla¨nge in kg/mol, z. B. PS470-7k.
3.2 Synthese der Polystyrolka¨mme
Die Synthese der Polystyrolka¨mme besteht aus drei Einzelschritten. Das Ru¨ckgrat wird syn-
thetisiert, partiell chlormethyliert, getrennt davon werden die Arme hergestellt und schließlich
wird die gewu¨nschte Anzahl Arme mit dem Ru¨ckgrat verknu¨pft. In den folgenden Abschnitten
werden diese Reaktionen beschrieben, genaue Synthesevorschriften finden sich im Anhang B.
3.2.1 Anionische Polymerisation
Sowohl das Ru¨ckgrat als als auch die Arme wurden durch anionische Polymerisation herge-
stellt [McGarth 81]. Die anionische Polymerisation za¨hlt zu den lebenden Polymerisationen,
was bedeutet, daß wa¨hrend des Kettenwachstums keine Abbruch- oder ¨Ubertragungsreaktio-
nen stattfinden, die Zahl der aktiven Kettenenden also konstant bleibt. Das fu¨hrt zu Polymer-
ketten mit einer schmalen Gewichtsverteilung und einer wohldefinierten Topologie.
Der Mechanismus der anionischen Polymerisation besteht aus drei Teilschritten, der Startre-
aktion, der Wachstumsreaktion und der Abbruchreaktion. Als Starter wird zu dem Monomer
sec-Butyllithium gegeben, das nucleophil an der β-Position des Styrols angreift und ein ben-
zylisches Anion generiert. Dieses reagiert analog mit einem weiteren Styrolmoleku¨l unter
Bildung eines neuen benzylischen Anions usw.
Um diese Reaktion abzubrechen, wird das Anion mit entgastem Methanol protoniert, wobei
Lithiummethanolat ausfa¨llt. Das bedeutet, daß unter Feuchtigkeitsausschluß gearbeitet wer-
den muß, um eine vorzeitig Abbruchreaktion durch Protonierung mit H2O zu vermeiden.
Sauerstoff oder andere Oxidantien ko¨nnen die Anionen zu Radikalen oxidieren, die dann zu
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unspezifischen Nebenreaktionen oder zu Kettenabbruchreaktionen durch Radikalrekombinati-
on fu¨hren ko¨nnen. Daher muß genau auf Inertgasbedingungen (Glovebox, Schlenck-Technik)
wa¨hrend der anionischen Polymersynthese geachtet werden. Am Beispiel des Butadiens wird


























Abbildung 3.2: Synthese von linearem Polystyrol.
Den Fall fu¨r Polystyrol zeigt Abbildung 3.2. Diese Reaktion findet in Cyclohexan bei
Raumtemperatur statt oder, wenn die Kettenla¨nge 200 kg/mol u¨berschreiten soll, in Tetrahy-
drofuran (THF) bei -80◦ C. Auch hier wird die Reaktion mit Methanol abgebrochen und die
Kettenla¨nge mittels GPC bestimmt (siehe Abschnitt 3.3.1).
Die Arme werden nach dem gleichen Schema synthetisiert, die Reaktion wird jedoch nicht
mit Methanol abgebrochen. Das bedeutet, diese Polystyrolketten bleiben ,,lebend” (siehe Ab-
bildung 3.3). Die Reaktion findet immer in Cyclohexan statt, da die Arme eine Kettenla¨nge
von 200 kg/mol nicht u¨berschreiten (vergleiche Tabelle 3.2). Die Reaktionslo¨sungen mu¨ssen
unter Inert-Bedingungen gelagert werden. Es ko¨nnen aber Proben entnommen werden, um
beispielsweise die Kettenla¨nge zu bestimmen.






Abbildung 3.3: Synthese eines lebenden Polystyrols.
3.2.2 Verknu¨pfung zur Kammstruktur
Um das Ru¨ckgrat und die Arme zu einer Kammstruktur zu verbinden, mu¨ssen zuna¨chst
an das Ru¨ckgrat elektrophile Verknu¨pfungsstellen angebracht werden. Im vorliegenden Fall
wurden Chlormethylgruppen durch Chlormethylierung der Styrolkette eingefu¨hrt [Itsuno 90,
Wright 91].
Hierzu wird eine 2-prozentige (Gew%) Lo¨sung des Polystyrols in Chloroform mit Triox-
an, Chlortrimethylsilan und konzentriertem Zinn(IV)-chlorid bei Raumtemperatur 24 h lang
geru¨hrt (siehe Abbildung 3.4). Es entsteht aktiviertes Formaldehyd, das mit dem Chlortri-
methylsilan einen Trimethylsilylether bildet. Dieser ist das chlormethylierende Agens in der
Reaktion.
Wichtige Parameter fu¨r den Funktionalisierungsgrad sind die Reaktionszeit, die Polymerkon-
zentration in Chloroform, und das Molverha¨ltnis der Komponenten. Je nach Kettenla¨nge der
Polystyrolkette mu¨ssen sie unter Umsta¨nden variiert werden, um den gewu¨nschten Grad an
Verknu¨pfungsstellen zu erhalten und eine eventuelle Vernetzung der Probe zu vermeiden. Der
Substitutionsgrad kann dann mit Lo¨sungs-1H-NMR Spektroskopie bestimmt werden (siehe
Abschnitt 3.3.2).
Die Verknu¨pfung der Arme mit dem chlormethylierten Ru¨ckgrat erfolgt durch nucleophile
Substitution der lebenden Polymeranionen an den benzylischen Positionen des Ru¨ckgrats.
Hierzu wird das chlormethylierte Ru¨ckgrat in THF gelo¨st und mit einem ¨Uberschuß der le-
benden Lo¨sung von Polystyrolarmen versetzt (siehe Abbildung 3.5). Diese Mischung wird
etwa zwei Tage in der Glovebox geru¨hrt, dann wird der Polystyrolkamm (Abbildung 3.6) mit
Methanol gefa¨llt.
Es hat sich herausgestellt, daß die Funktionalisierung der Polystyrole trotz sauberen und
luft- und feuchtigkeitsfreien Arbeitens sehr leicht zu unerwu¨nschten Nebenreaktionen, v. a.
Quervernetzung, fu¨hrt. Dies konnte durch unterschiedliche Charakterisierungsmethoden, die
in den folgenden Abschnitten erla¨utert werden, gezeigt werden.
Ein Grund fu¨r die Schwierigkeiten bei der Synthese, insbesondere des Funktionalisierungs-
schrittes, ist die Kettenla¨nge der Polystyrole. Je la¨nger die Kette, desto wahrscheinlicher wer-
den Vernetzungsreaktionen. Die fu¨r dieses Projekt synthetisierten Ka¨mme sollten wesentlich
la¨ngere Ru¨ckgrate haben, als die Polystyrole, die mit diesem Syntheseweg bereits hergestellt























+ HOSiMe3 + SnCl4
Abbildung 3.4: Mechanismus der Chlormethylierung von Polystyrol: Trioxan wird durch SnCl4 akti-
viert und reagiert intermedia¨r als Formaldehyd-Zinntetrachlorid-Komplex mit Chlortrimethylsilan zu
Chlormethoxytrimethylsilan. Diese Zwischenstufe substituiert elektrophil in der 4-Position des Phenyl-




Abbildung 3.5: Verknu¨pfung der lebenden Arme mit dem Ru¨ckgrat.
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Abbildung 3.6: Schematische Darstellung eines Polystyrolkammes mit statistisch verteilten Armen.
wurden [Itsuno 90, Wright 91].
3.3 Charakterisierung der Proben
Die im Labor des MPIP synthetisierten und z. T. auch die aus anderen Laboren erhaltenen
Proben wurden auf Polydispersita¨t, Kettenla¨nge und Anzahl der Arme untersucht. Die dazu
benutzten Charakterisierungsmethoden werden hier kurz erla¨utert und die aus ihnen gewon-
nenen Ergebnisse diskutiert.
3.3.1 Gelpermeationschromatographie (GPC)
Gelpermeationschromatographie (GPC, auch Gro¨ßenausschlußchromatographie genannt)
wird in der Polymerchemie ha¨ufig verwendet, um Molmassen und Polydispersita¨ten zu be-
stimmen [Skoog 96]. Es handelt sich dabei um eine analytische Trennmethode, bei der die
Probe in der mobilen Phase gelo¨st und durch eine stationa¨re Phase bewegt wird, welche sich
typischerweise in einer Sa¨ule befindet. Die GPC geho¨rt zu den Flu¨ssigkeitschromatographie-
Methoden, da die mobile Phase flu¨ssig ist. Die stationa¨re Phase sind in der GPC Silica- oder
Polymerpartikel mit bestimmten Porengro¨ßen. Die beiden Phasen werden so gewa¨hlt, daß
die verschiedenen Komponenten in der Probe unterschiedliche Aufenthaltszeiten in den bei-
den Phasen haben. Das bedeutet, daß die Komponenten, die von der stationa¨ren Phase stark
zuru¨ckgehalten werden, spa¨ter aus der Sa¨ule wieder austreten, als diejenigen, die in der mobi-
len Phase gelo¨st bleiben und ungehindert durch die Sa¨ule wandern ko¨nnen. Idealerweise ha¨ngt
der Grad der Wechselwirkung der Komponenten mit der stationa¨ren Phase von dem hydrody-
namischen Volumen ab, sodaß kleinere Moleku¨le la¨nger in der Sa¨ule bleiben, als große. Die
Komponenten ko¨nnen beim Austreten aus der Sa¨ule getrennt aufgefangen und quantitativ und
qualitativ analysiert werden. Dazu ist es no¨tig, eine Reihe von Standardlo¨sungen mit genauer
Kenntnis u¨ber ihre Zusammensetzung bzw. u¨ber ihr Molekulargewicht zu messen und dann
anhand der Kalibrierungskurve die unbekannte Probe einzuordnen.
Im Rahmen dieser Arbeit wurde die GPC benutzt, um das Molekulargewicht des Ru¨ck-
grats, der Arme und des gesamten Kammes, sowie die Polydispersita¨t der im MPI herge-
stellten Proben zu bestimmen. Als stationa¨re Phase wurde mit Divinylbenzol quervernetztes
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Polystyrol (SDV: ,,Styroldivinylbenzol”) benutzt, als Lo¨sungsmittel fu¨r das Polymer Tetrahy-
drofuran (THF). Es war sowohl ein UV- (254 nm) als auch ein RI(refractive index)-Detektor
angeschlossen. Die Messungen wurden bei 30◦C durchgefu¨hrt.
Es ist jedoch zu beachten, daß die Standardlo¨sungen, die fu¨r die Kalibrierung gemessen wer-
den, ausschließlich lineare Polystyrole sind. Daher liefert die GPC auch nur vertrauenswu¨rdi-
ge Ergebnisse fu¨r die linearen Proben (PS170 und PS470). Die Ergebnisse, die fu¨r die Ka¨mme
gewonnen werden, sollten durch zusa¨tzliche Charakterisierungsmethoden besta¨tigt werden.
Auch die Anzahl der Arme pro Ru¨ckgrat, die man praktischerweise mit (MwGes−MwR)/MnA
[Roovers 79c] berechnen ko¨nnte, sollte unbedingt mit einer anderen Methode verifiziert wer-
den. Die Polydispersita¨t fu¨r die Ka¨mme ist erwartungsgema¨ß auch ho¨her als fu¨r lineare Poly-
styrole, da ein Kamm aus unterschiedlich langen Kettensegmenten besteht und somit in sich
schon ,,polydispers” ist.
Aus der Molekulargewichtsverteilung, die man aus dem Chromatogramm ablesen kann,








; x = 1, 2, 3 (3.1)
Hier istMi das Molekulargewicht und ni die Anzahl der Moleku¨le mit dem Molekulargewicht
Mi. Fu¨r x = 1 erha¨lt man das Zahlenmittel Mn, fu¨r x = 2 das Gewichtsmittel Mw und fu¨r





ermitteln. Eine ideale, monodisperse Probe ha¨tte eine Polydispersita¨t von P = 1.
In Tabelle 3.2 sind die GPC-Ergebnisse (des UV-Detektors, der sich in seinen Ergeb-
nissen nur geringfu¨gig vom RI-Detektor unterscheidet) fu¨r die Molekulargewichte des Ru¨ck-
grats, der Arme und der Ka¨mme, sowie die Polydispersita¨t fu¨r sa¨mtliche MPIP-Proben an-
gegeben, wobei die Molekulargewichte der Ka¨mme je nach experimentellen Mo¨glichkeiten
zusa¨tzlich bestimmt wurden. Auf die Angabe der aus MwGes, MwR und MwA errechnten An-
zahl der Arme wurde allerdings verzichtet, da die Ergebnisse zu ungenau sind. Theoretisch
ist es zwar mo¨glich, die Molekulargewichte vor und nach der Verknu¨pfung zum Kamm zu
vergleichen und aus der Gewichtsdifferenz die Anzahl der Arme zu berechnen, aber aufgrund
der linearen Standardlo¨sungen ko¨nnen keine exakten Ergebnisse fu¨r die Kammstruktur der
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Proben erzielt werden. Es ist nur eine grobe Abscha¨tzung mo¨glich. Genauere Daten liefern
zusa¨tzliche Meßmethoden, die in den folgenden Abschnitten noch erla¨utert werden.
Die GPC-Spektren konnten jedoch schon erste Hinweise auf Vernetzungs- oder Ab-
bruchsreaktionen liefern. Dies wurde deutlich beim Vergleich der Ketten und der aus verschie-
denen Labors stammenden Ka¨mme. Beispiele fu¨r deren GPC-Spektren werden im Abschnitt
3.3.5 gezeigt und diskutiert.
3.3.2 Lo¨sungs-NMR
Die Kernresonanzspektroskopie (NMR) ist eine der wichtigsten Methoden in der syntheti-
schen Chemie, um Strukturen oganischer (oder auch anorganischer) Verbindungen aufzu-
kla¨ren [Hesse 95].
Im Rahmen dieser Arbeit wurde 1H-NMR benutzt, um nach dem Funktionalisierungs-
schritt in der Synthese die Anzahl der Verknu¨pfungsstellen am Ru¨ckgrat zu u¨berpru¨fen und
zur Berechnung der Anzahl der Arme mit dem Spektrum des fertigen Kammes zu vergleichen.
Dazu wurden die mit einem 250 MHz Spektrometer gemessenen Spektren (Lo¨sungsmittel:
CDCl3) integriert. Das Verha¨ltnis des Integrals des Chlormethylsignals (in den Spektren auf
1 normiert) zum Integral der aromatischen Protonen (Tieffeld-Peak) liefert das Verha¨ltnis der
Anzahl der Protonen der Chlormethylgruppen einer Kette zur Gesamtzahl der Protonen von
Styroleinheiten in der Kette.











NCM : Anzahl der CH2Cl-Gruppen,
NRu¨ckgrat: Anzahl der Styrolmonomere im Ru¨ckgrat,
ICM : Integral des Chlormethylsignals−CH2Cl,
IRu¨ckgrat: Integral der aromatischen Protonen des Polystyrolru¨ckgrats−C6H5,
nHRu¨ckgrat = 5: Anzahl der aromatischen H-Atome pro Polystyrolmonomer,
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bestimmt werden. Dabei wird bei der Integration des NMR-Signals ein Fehler von etwa 5%
gemacht.
Fu¨r NArme (= Anzahl der Arme pro Ru¨ckgrat) gilt dementsprechend
NArme = F − F ′ (3.5)
wobei F’ der Chlormethylierungsgrad nach Reaktion des chlormethylierten Ru¨ckgrats mit den
Armen ist. Hierbei ist zu beachten, daß
IKamm = IRu¨ckgrat + IArme (3.6)
ist. Es gilt also


















Da aber IRu¨ckgrat ≈ IRu¨ckgrat + IArme, weil IArme ≪ IRu¨ckgrat, ist schließlich
F ′ = 2.5
ICM − I ′CM
IRu¨ckgrat
(3.9)
Nach diesem Schema wurden alle NArme in Tabelle 3.2 berechnet. Zwei Beispiele fu¨r
NMR-Spektren zeigen die Abbildungen 3.7 und 3.8. Bei den Ka¨mmen mit kurzem Ru¨ckgrat
wurde zusa¨tzlich noch eine MALDI-TOF (siehe Abschnitt 3.3.3) Analyse gemacht, die die
Ergebnisse aus den NMR-Messungen besta¨tigen (siehe Tabelle 3.2).
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Abbildung 3.7: NMR-Spektrum des linearen PS 170, an dem die Verknu¨pfungsstellen angebracht wur-
den. 250 MHz-Spektrometer, Lo¨sungsmittel: CDCl3.
3.3.3 MALDI-TOF - Massenspektroskopie
Die Matrix unterstu¨tze Laserdesorption und Ionisation Flugzeit-Massenspektrometrie (matrix
assisted laser desorption ionisation - time of flight, MALDI-TOF) dient zur Molmassenbe-
stimmung von Polymeren [Arndt 96, Koenig 99, Lechner 03]. MALDI ist eine relativ sanfte
Ionisierungsmethode, die auch Makromoleku¨lionen ohne Fragmentierung in das Massenspek-
trometer fu¨hren kann. Das gelo¨ste Polymer wird dabei mit einer organischen, niedermoleku-
laren Matrixsubstanz (z. B. Benzoesa¨ure) gemischt und mit einem UV-Laser bestrahlt. Durch
die hochenergetische Bestrahlung kommt es punktuell zur Verdampfung des Matrixmateri-
als, wobei ganze Moleku¨le der Probe mitgerissen werden. Zusa¨tzlich werden Probenmoleku¨le
durch die UV-Strahlung ionisiert. Die ionisierten, weitgehend unfragmentierten Moleku¨le, die
Anionen oder Kationen sein ko¨nnen, werden durch ein anliegendes elektrisches Feld konstan-
ter Feldsta¨rke beschleunigt. Die Flugzeit bzw. -geschwindigeit ist deshalb massenabha¨ngig,
leichte Partikel erreichen den Detektor schneller als schwere. Mit einem kalibriertem Spektro-
meter kann man so die Masse genau bestimmen. Die Auftrennung erfolgt nach dem Verha¨ltnis
von Masse zu Ladungszahl m
z
.
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Abbildung 3.8: NMR-Spektrum des Kammes PS170-13k. 250 MHz-Spektrometer, Lo¨sungsmittel:
CDCl3.
MALDI-TOF ist eine sehr pra¨zise, gut reproduzierbare und schnelle Analysemethode, die
eine hohe Auflo¨sung hat und wenig Substanz beno¨tigt. Fu¨r die Analyse von Polymeren ist je-
doch von Nachteil, daß sie nur fu¨r den Molmassenbereich bis zu 250 000 g/mol zuverla¨ssige
Ergebnisse liefert. Fu¨r ho¨here Massen reicht die Sensitivita¨t des Detektors nicht mehr aus.
Aus diesem Grund wurden nur die Polystyrole mit niedrigeren Molekulargewich-
ten mit MALDI-TOF untersucht, das sind PS170 und die zugeho¨rigen Ka¨mme (Tabel-
le 3.2, Werte in Klammern). Die Messungen wurden an einem BRUKER Daltonic Mas-
senspektrometer durchgefu¨hrt. Die Proben wurden in einem Standardlo¨sungsmittel (1,8,9-
Trihydroxyanthracen) gelo¨st und mit dem Kationisierungssalz Silbertrifluoracetat versetzt.
Die Messungen wurden bei Raumtemperatur durchgefu¨hrt.
Die Anzahl der Arme pro Ru¨ckgrat NArme konnten durch die aus der NMR gewonnen Er-
gebnisse besta¨tigt werden. Beim Gesamtgewicht der Ka¨mme MwGes zeigen die MALDI-TOF
Ergebnisse deutlich, wie stark die aus der GPC stammenden Werte verfa¨lscht sind (im Gegen-
satz zu den sehr a¨hnlichen Ergebnissen fu¨r die Molmasse des Ru¨ckgrats PS170).
Abbildung 3.9 zeigt ein MALDI-TOF Spektrum fu¨r die Probe PS170-5k. Die Molmasse von
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205 kg/mol ist wesentlich niedriger als die durch die GPC erhaltenen 267 kg/mol.













Abbildung 3.9: MALDI-TOF Spektrum von PS170-5k.
3.3.4 Dynamische Differentialkalorimetrie
Die Differentialkalorimetrie (differential scanning calorimetry, DSC) ist eine elektrothermi-
sche Methode, die Heizstromunterschiede einer Probensubstanz zu einer Bezugssubstanz mißt
[Skoog 96]. Das Prinzip der DSC ist es, die Probe und die Referenz in getrennten ¨Ofen nach
einem bestimmten Temperaturprogramm (lineare Erho¨hung oder Erniedrigung der Tempera-
tur) zu erhitzen. Dabei werden die Temperaturen der Probe und der Referenz immer gleich
gehalten. Bei thermodynamischen Phasenu¨berga¨ngen in der Probe wird die daraus folgen-
de ¨Anderung der freien Enthalpie durch den Heizstrom zur Probe ausgeglichen. ¨Uber einen
Vergleichsschaltkreis, in den die Signale der Amperemeter-Thermostaten an Probe und Refe-
renz sowie das Signal der Differenz der Eingangsleistung der ¨Ofen geleitet werden, wird das
Spektrum Heizstrom gegen Probentemperatur erzeugt.
In Polymeren ist der Glasu¨bergang Tg ein wichtiges Merkmal, da er den ¨Ubergang von
der amorphen zur flexiblen Zone markiert. Er ist ein Phasenu¨bergang zweiter Ordnung, was
im DSC-Spektrum zu einer Stufe in der Heizlinie fu¨hrt.
Da bei den synthetisierten Ka¨mmen aufgrund der teils widerspru¨chlichen Charakterisierun-
gen Unsicherheit bestand, wurden von ihnen wie auch von einigen anderweitig zur Verfu¨gung
gestellten Proben DSC-Messungen durchgefu¨hrt, um zu sehen, ob sich die Proben in ihrem













Tabelle 3.3: Ergebnisse der DSC-Messungen an diversen Polystyrolproben.
Glaspunkt unterscheiden. Die Ergebnisse ko¨nnen der Tabelle 3.3 entnommen werden. Die
Proben wurden mit einer Heizrate von 10 K pro Minute von 20◦C auf 200◦C erhitzt, wie-
der abgeku¨hlt und nochmals erhitzt, um Verfa¨lschungen der Messung durch Lo¨sungsmittel-
Verunreinigungen zu eliminieren.
Die erhaltenen Temperaturen fu¨r den Glasu¨bergang liegen fu¨r beide Aufheiz- und die
Abku¨hlmessung alle, im Rahmen der Meßgenauigkeit, in einem Temperaturbereich von ca.
104◦C ±4◦C. Die von diesem Wert abweichenden Temperaturen stehen in keinem Zusam-
menhang mit Ru¨ckgrat- oder Armla¨nge oder einem eventuellen Vernetzungsgrad, sondern
beruhen auf eventuellen Meßfehlern.
3.3.5 GPC-MALLS
Bei der statischen Lichtstreuung wird ein Prima¨rstrahl mit einer elektrischen oszillierenden
Feldsta¨rke auf die Probe gerichtet und induziert in ihr elektrische, ebenfalls oszillierende Di-
pole. Diese wiederum emittieren richtungsabha¨ngig sekunda¨re elektromagnetische Strahlung.
¨Uber die Zeit gemittelt erha¨lt man also winkelabha¨ngige Intensita¨ten des gestreuten Lichtes
[FZJ 91]. Die reduzierte Streuintensita¨t ∆Rθ kann als




(1 + cos2 θ) (3.10)
beschrieben werden. Dabei ist M die Molmasse, NA die Avogadrokonstante, λ0 die Wel-
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der Intensita¨t des gestreuten Lichtes Iθ zu der Intensita¨t des einfallenden Lichtes I0 (r ist der
Abstand von der Probe zum Detektor). Der Vorfaktor vor der Klammer im rechten Teil der






Mit K wird die Lichtstreugleichung ausgedru¨ckt:
Kc
∆Rθ









) + 2A2c (3.12)
mit der Probenkonzentration c, dem Gyrationsradius RG und dem zweiten osmotischen Vi-
rialkoeffizienten A2, der die Wechselwirkung zwischen einem Polymersegment mit dem




) + qc (q ist der Streu-
vektor) erha¨lt man den Zimm-Plot. Durch Extrapolation gelangt man zu den Werten von Mw
und RG [Zimm 48].
Die GPC-MALLS (multi-angle laser light scattering) ist eine Hintereinanderschaltung
einer GPC-Messung und statischer Lichtstreuung (siehe Abbildung 3.10). Mit ihr lassen sich
das Molekulargewicht Mw, die Molekulargewichtsverteilung D und der Gyrationsradius Rg
bestimmen. Der Vorteil dieser kombinierten Meßmethode ist, daß man die Problematik der
Ungenauigkeit, die man durch Kalbrierungsstandardlo¨sungen hat, umgeht, weil die durch die
GPC aufgespaltenen Mw-Fraktionen mit einer Absolutmethode, der statischen Lichtstreuung,
bestimmt werden (siehe auch Abschnitt 3.3.1). Die Konzentration jeder einzelnen Fraktion
wird von einem RI-Detektor erfasst, womit man (im Gegensatz zur Lichtstreuung allein) die
Molekulargewichtsverteilung in der Probe erha¨lt. Danach werden alle Fraktionen mit MALLS
untersucht. Man muß fu¨r die Berechnung dieser Gro¨ßen jedoch vorher die genaue Polymer-
konzentration und das Inkrement (dn/dc) wissen. Bei der MALLS sind statt einem Detek-
tor, mehrere Detektoren (hier: achtzehn) um die Probe herum installiert. Das ermo¨glicht die
gleichzeitige Messung aller Winkel, bei denen die Detektoren aufgestellt sind.
Im Rahmen dieser Arbeit wurden Dawn Eos Wyatt Detektoren benutzt. Die Messungen fan-
den in THF bei Raumtemperatur statt.
Die Abbildungen 3.11, 3.12 und 3.13 zeigen die erhaltenen Spektren von drei Proben.
An der linken y-Achse ist jeweils das mit der Lichtstreuung gemessene Molekulargewicht
aufgetragen, die rechte y-Achse zeigt die durch die GPC ermittelte Molekulargewichtsvertei-
lung (die der Intensita¨t am RI-Detektor in Abha¨ngigkeit des Elutionsvolumens Ve entspricht).
Die Proben PS330 und C722 (Abbildungen 3.11 und 3.12) zeigen die erwarteten Resultate, d.
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Abbildung 3.10: Aufbau eines GPC-MALLS Experiments. Die GPC-Sa¨ulen sind vor einer Multi-
Angle-Lichtstreuanlage und einem RI-Detektor geschaltet (oben). Die MALLS zeichnet sich durch bei
mehreren Winkeln angebrachten Detektoren aus (unten).
h. ein sauberer Peak fu¨r die Intensita¨t am RI-Detektor, dem man die entsprechende Moleku-
largewichtsverteilung entnehmen kann (548 kg/mol mit einem Polydispersita¨tsindex von 1.09
fu¨r PS330 und 1058 kg/mol mit einem Polydispersita¨tsindex von 1.02 fu¨r C722, was gut mit
den fru¨her vero¨ffentlichen Ergebnissen u¨bereinstimmt, siehe [Roovers 79c] und Tabelle 3.1).
Es liegen, auch im Falle des Kammes C722, schmal verteilte Polymere vor.
Anders ist der Fall bei PSK170-5k (Abbildung 3.13). Hier zeichnet sich im GPC-Spektrum
deutlich ein weiterer Peak bei ho¨heren Molekulargewichten ab, was darauf hindeutet, daß bei
der Funktionalisierung des Ru¨ckgrats die Ketten teilweise vernetzt sind. Zudem la¨ßt sich das
Molekulargewicht nicht eindeutig bestimmen, wie bei den anderen Proben, da die Probe so
stark gestreut hat, daß die Intensita¨t am Detektor zu gering war. Auch das deutet auf Vernet-
zung oder doppelten Abbruch durch Sauerstoff hin. Von den Ka¨mmen mit einem Ru¨ckgrat
von 470 kg/mol La¨nge konnten keine GPC-MALLS Spektren aufgenommen werden, da die
Proben nicht in THF oder anderen geeigneten Lo¨sungsmitteln lo¨slich waren.
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Abbildung 3.11: Ergebnis aus der GPC-MALLS fu¨r die Probe PS330. Das Elutionsvolumen Ve ist
aufgetragen gegen das Molekulargewicht Mw und der Intensita¨t am RI-Detektor.
























Abbildung 3.12: Ergebnis aus der GPC-MALLS fu¨r die Probe C722. Das Elutionsvolumen Ve ist
aufgetragen gegen das Molekulargewicht Mw und der Intensita¨t am RI-Detektor.
3.3.6 ¨Ubersicht der Charakterisierungsergebnisse
Als Zusammenfassung der vorangegangenen Charakterisierungen der hergestellten Polysty-
rolka¨mme sollen hier nochmals die Ergebnisse verglichen werden. In Abbildung 3.14 werden
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Abbildung 3.13: Ergebnis aus der GPC-MALLS fu¨r die Probe PSK170-5k. Das Elutionsvolumen Ve
ist aufgetragen gegen das Molekulargewicht Mw und der Intensita¨t am RI-Detektor.
die Gesamtmolekulargewichte Mw der im MPIP-Labor hergestellten Ka¨mme dargestellt, die
mit den Methoden GPC, GPC-MALLS und MALDI-TOF gemessen wurden. Auf der x-Achse
sind die Soll-Molekulargewichte angegeben, die urspru¨nglich fu¨r die jeweilige Probe geplant
waren. Es ist deutlich erkennbar, daß die GPC wesentlich ho¨here Molekulargewichte detek-
tiert als die beiden anderen Methoden GPC-MALLS und MALDI-TOF (die fehlenden Werte
fu¨r große Molekulargewichte konnten nicht gemessen werden aufgrund des zu hohen Moleku-
largewichts fu¨r die MADI-TOF bzw. Lo¨slichkeitsproblemen in der GPC-MALLS). Die oben
bereits erla¨uterte Ursache dafu¨r sind die linearen Referenzproben, die fu¨r die Kammstruktur
keine exakten Eichkurven darstellen. Die mit GPC-MALLS und MALDI-TOF gemessenen
Molekulargewichte stimmen gut u¨berein und sollten als Charakterisierungsmethode vorgezo-
gen werden. Weiterhin ist dieser Abbildung zu entnehmen, daß die gewu¨nschten Molekular-
gewichte nicht immer erzielt wurden, was darauf schließen la¨sst, daß die Verknu¨pfung des
Ru¨ckgrats mit den Armen nicht erfolgreich war (z. B. PSK170-7k oder PSK470-7k).
In Abbildung 3.15 ist die Anzahl N der Arme pro Ru¨ckgrat zu sehen. Die vorgesehene An-
zahl war 10. Die in der Abbildung gezeigten Werte wurden berechnet aus GPC-Messungen
des Ru¨ckgrats und der Arme, aus NMR-spektroskopischen Messungen des chlormethylier-
ten Ru¨ckgrats vor und nach Verknu¨pfung mit den Armen und aus MALDI-TOF Messungen
der fertigen Ka¨mme und der Ru¨ckgrate. Auch bei diesem Charakterisierungsmethodenver-
gleich fa¨llt auf, daß die GPC weitaus ho¨here Werte liefert als die anderen beiden Methoden,
welche wiederum gut u¨bereinstimmende Ergebnisse liefern. Vertraut man diesen, sieht man
außerdem, daß außer den Ka¨mmen PSK170-5k und PSK170-7k alle ho¨chstens 5 Arme ha-
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ben. Das heißt, daß fu¨r zuku¨nftige Synthesen, mehr Arme geplant werden mu¨ßten, um dann
die gewu¨nschten 10 zu erhalten.









































Abbildung 3.14: Mit GPC, GPC-MALLS und MALDI-TOF gemessene Molekulargewichte Mw der
Ka¨mme in Abha¨ngigkeit der gewu¨nschten Soll-Molekulargewichte.
3.4 Polystyrolschmelzen und -lo¨sungen
Die beschriebenen Polystyrolproben wurden - sofern sie als unvernetzte Proben charakterisiert
werden konnten - rheologisch zum Teil in der Schmelze, zum Teil als Lo¨sung vermessen.
Fu¨r die Messungen der Proben als Schmelze wurden jeweils ca. 40 mg Pulver mit einer
hydraulischen Weber-Presse bei 150◦C und 20 bar zu Presslingen verarbeitet. Sie haben einen
Durchmesser von 8 mm und eine Dicke von 0.5 bis 1 mm.
In Lo¨sung wurden die Proben C632, C642, C732 und C742 vermessen. Als Lo¨sungsmit-
tel wurde Dioctylphtalat (DOP) verwendet, ein Θ-Lo¨sungsmittel (die Flory-Θ-Temperatur TΘ
betra¨gt fu¨r DOP 295.2 K [Berry 67]). Als Co-Solvens diente Dichlormethan, das zusammen
mit DOP zu dem Polymer gegeben und nach einta¨gigem Ru¨hren durch Anlegen eines Vaku-
ums in vier bis fu¨nf Tagen wieder entfernt wurde. Bei der Herstellung von Lo¨sungen muß
man die Anzahl der Verschlaufungen in der Lo¨sung beachten. ¨Uberschreitet das Polymer das
Verschlaufungsmolekulargewicht Me, das fu¨r Polystyrol 13,3 kg/ mol betra¨gt [Fetters 94], so
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Abbildung 3.15: Mit GPC, NMR und MALDI-TOF gemessene bzw. berechntete Anzahl an Armen
pro Ru¨ckgrat. Die gewu¨nschte Anzahl ist N = 10. Auf der x-Achse sind die Namen der Ka¨mme (der
¨Ubersichtlichkeit halber ohne ,,PSK”) aufgetragen.
kann man durch Zugabe eines Lo¨sungsmittels die Anzahl der Verschlaufungen genau bestim-




berechnet [Colby 90]. Hier sindZL und Z die jeweilige Anzahl an gewu¨nschten Verschlaufun-
gen in der Lo¨sung und tatsa¨chlichen in der Schmelze. c ist die zu berechnende Konzentration
(in Gew%).
Bei Kammstrukturen ist jedoch zu beachten, daß die Arme fu¨r das Ru¨ckgrat wie ein zusa¨tzli-
ches Lo¨sungsmittel wirken. Bei der Berechnung der Verschlaufungen muß man sich demnach
entweder ausschließlich auf die Arme, oder, wie in dieser Arbeit, auf das Ru¨ckgrat beziehen.





Mb und Ma sind die jeweiligen Molekulargewichte des Ru¨ckgrats bzw. der Arme und q ist die
Anzahl der Arme. Mit dem Konzept der dynamischen Verdu¨nnung [Colby 90] la¨sst sich nun
die Anzahl an Verschlaufungen des Ru¨ckgrats berechnen:
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Name Neue Bezeichnung c[%] Z
C632 C632-35 35.2 3.2
C632-58 56.3 6.0
C642 C642-35 33.3 3.7
C732 C732-25 23.8 1.6
C742 C742-25 20.7 2.6
Tabelle 3.4: ¨Ubersicht u¨ber die verdu¨nnten Proben zusammen mit den neuen Bezeichnungen, den Kon-





Dieses ZR wird nun in Gleichung 3.13 fu¨r Z eingesetzt, um damit die Anzahl der Verschlau-
fungen in der Lo¨sung zu berechnen. In Tabelle 3.4 werden die in Lo¨sung gemessenen Proben
mit der jeweiligen Konzentration und Anzahl an Verschlaufungen aufgefu¨hrt.
In den gewa¨hlten Konzentrationen sind die Arme der Ka¨mme nicht verschlauft.
Kapitel 4
Finite Element Simulation mit dem
Pom-pom Modell
An den in Kapitel 3 beschriebenen Polystyrolen werden SAOS- und LAOS-Experimente
durchgefu¨hrt und die Antwort der Systeme mit FT-Rheologie analysiert. Die experimentellen
Ergebnisse werden daraufhin mit einer numerischen Finite-Element Simulation (durchgefu¨hrt
von I. Vittorias [Vittorias 06]) verglichen. Diese soll in in diesem Kapitel na¨her beschrieben
werden. Auf die Ergebnisse wird bei der Besprechung der jeweiligen experimentellen Daten
eingegangen (Kapitel 5).
4.1 Konstitutiv-Gleichungen
Um das Fließverhalten von Polystyrollo¨sungen und -schmelzen unter großen mechanischen
Auslenkungen besser zu verstehen, ist es sinnvoll, ein Modell zu verwenden, das Parameter
benutzt, die direkt mit dem Polymer in Verbindung gesetzt werden ko¨nnen, wie z. B. Moleku-
largewicht, Polydispersita¨t oder Topologie. Als geeignet hat sich dafu¨r das Pom-pom Modell
herausgestellt, das urspru¨nglich von McLeish und Larson [McLeish 98] eingefu¨hrt wurde.
Daraus entwickelte sich das ,,Double-convected” Pom-pom (DCPP) Modell, das zur Vorher-
sage von Fließeigenschaften von Polyethylen erfolgreich angewendet wurde [Clemeur 03].
Fu¨r das DCPP Modell wird ein DeformationstensorT beno¨tigt, der sich aus einer Summe
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N ist die Anzahl der Moden, welche mit Pom-pom Moleku¨len gleichzusetzen sind, die einen
Bereich von verschiedenen Relaxationszeiten und Anzahl an Armen abdecken und deren






iSi − I) (4.2)
mit dem Orientierungstensor S, der Dehnungsvariablen Λ und dem Einheitsvektor I. G ist
das Schermodul und ξ ein nichtlinearer Parameter, der den zweiten Normaldeformationsun-





















qi = 0. (4.4)
Hier ist D der Verzerrungstensor und ∇ und ∆ symbolisieren die upper und lower convected
Ableitungen. Außerdem sind in den Gleichungen 4.3 und 4.4 Material beschreibende Parame-
ter enthalten: λi und λsi sind die charakteristischen Relaxationszeiten der Orientierung und der
Dehnung des Ru¨ckgrates, q ist die jeweilige Anzahl der Arme an den Enden des Ru¨ckgrats
(daher der Name Pom-pom Modell: die Arme sind nicht statistisch u¨ber das ganze Ru¨ckgrat
verteilt, sondern befinden sich nur an den Enden).
Der rein viskose Anteil des Stresstensors TV (siehe Gleichung 4.1) kann entweder als
der Beitrag des Lo¨sungsmittels zur Deformation in Polymerlo¨sungen interpretiert werden oder
als die Antwort auf die Deformation der sehr schnell relaxierenden Moden, d. h. kleinen Mo-
leku¨le, die wie ein Lo¨sungsmittel fu¨r die Makromoleku¨le wirken (in der entsprechenden Zeits-
kala). Er wird ausgedru¨ckt durch
TV = 2ηVD (4.5)
mit ηV als Viskosita¨t bei stationa¨rer Scherung des rein viskosen Anteils des Materials. Sie kor-




Aus den oben genannten Konstitutivgleichungen ergeben sich 5N + 1 Parameter fu¨r N Mo-
den. Jede Mode besteht aus dem individuellen Relaxationsmodul Gi, Relaxationszeiten fu¨r
Orientierung und Dehnung λi und λsi, Anzahl der Arme an den Ru¨ckgratenden qi, dem Pa-
rameter ξi und der Viskosita¨t ηV , die alle bestimmt werden mu¨ssen. Zum Teil kann das mit
experimentellen Daten erreicht werden. So werden λi und Gi aus den experimentellen Ma-
sterkurven bestimmt (aus den Daten von G′, G′′ und η∗). Ein Beispiel fu¨r einen Fit linearer
Daten ist in Abbildung 4.1 zu sehen. Fu¨r ηV existieren Erfahrungswerte (≈ 110η0) und fu¨r ξi
wurde ein Zusammenhang mit qi gefunden [Clemeur 04]
ξi =
0.2
log10 qi + 1
. (4.6)
Schließlich wird noch das Verha¨ltnis der Relaxationszeiten λi
λsi
mit der Anzahl der Verschlau-







Die Anzahl der Arme qi wird durch Fitten der FT-rheologischen Daten I3/1 und φ3 als Funk-
tion der Scheramplitude γ0 bestimmt.
Fu¨r die hier durchgefu¨hrten Simulationen wurden vier Moden benutzt, mit denen die experi-
mentellen Daten ausreichend gefittet werden konnten.
4.3 Durchfu¨hrung der Simulation
Die Simulationen wurden von I. Vittorias mit dem Finite Element Programm POLYFLOW
(Fluent Benelux, Wavre) durchgefu¨hrt, das urspru¨nglich fu¨r Fließprobleme in der Industrie
entworfen wurde, aber auch schon Anwendung fu¨r durch LAOS verursachtes Fließen fand
[Debbaut 02]. Es wird dabei als Berechnungsgrundlage ein Kasten mit der Seitenla¨nge L an-
genommen, an dem an eine Seite periodisch geschert wird. Daraus resultiert die tangentiale
Geschwindigkeit
vx = γ0ω cos(ωt), (4.8)
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Abbildung 4.1: Die Masterkurve der Probe C642, die mit dem DCPP-Modell (vier Moden im Abstand
von ca. 10 rad/s) gefittet wurde. Tref = 60◦C .
die mit der Scherdeformation korrespondiert:
γ(t) = γ0 sin(ωt). (4.9)
Die verschiedenen Zeitintervalle werden erst groß gewa¨hlt, um die langen Relaxations-
zeiten abzudecken, und dann schrittweise verkleinert, um auch ku¨rzeste Relaxationen zu erfas-
sen (,,time marching scheme”, siehe auch [Neidhoefer 03b] und Referenzen dort). Mit diesen
Ergebnissen wird dann eine FT-rheologische Analyse durchgefu¨hrt.
Kapitel 5
Polystyrolka¨mme und ihr rheologisches
Verhalten
5.1 Untersuchung von Polystyrollo¨sungen
Als Fortsetzung der Untersuchung von Polystyrollo¨sungen mit linearer und sternfo¨rmiger To-
pologie wird hier die Untersuchung der Lo¨sungen von Polystyrolen mit kammartiger Topo-
logie beschrieben. Die Lo¨sungen wurden so hergestellt, daß relativ wenige Verschlaufungen
im Ru¨ckgrat verbleiben. Nach den u¨blichen Messungen im linearen Bereich (Masterkurve),
werden die nichtlinearen Eigenschaften I3/1 und Φ3 in Abha¨ngigkeit der Deborahzahl De
gemessen.
5.1.1 Rheologisch linearer Bereich
Um die Probenlo¨sungen im linearen Bereich zu vergleichen, bietet sich die Messung von Fre-
quenzsweeps zur Konstruktion einer Masterkurve an. Die Lo¨sungen der Proben C632 und
C642 wurden mit einer parallelen Platte-Platte-Geometrie von 8 mm Durchmesser und ei-
nem Abstand zwischen 0.5 und 1 mm vermessen, die Lo¨sungen von C732 und C742 mit
einer Kegel-Platte-Geometrie mit einem Durchmesser von 25 mm, einem Winkel von 0.02
rad und einem Abstand von 0.025 mm. Der Temperaturbereich betrug 80◦C bis 25◦C. Die
Scheramplituden γ0 wurden fu¨r jede Temperatur so gewa¨hlt, daß sich die Probe gerade noch
im linearen Bereich befindet. Die Masterkurven haben eine Referenztemperatur von 60◦C, bei
der Dioctylphtalat (DOP) die Qualita¨t eines guten Lo¨sungsmittels hat, (die Θ-Temperatur von
Polystyrol in DOP ist 22.2 ◦C [Berry 67]) und sind in den Abbildungen 5.1, 5.2 und 5.3 zu
sehen.
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Abbildung 5.1: Masterkurve von C632-35 und C642-35. Tref ist 60◦C .






















Abbildung 5.2: Masterkurve von C632-58. Tref ist 60◦C .
Die beiden Ka¨mme in Abbildung 5.1 unterscheiden sich nur in der Armla¨nge (25.7
kg/mol fu¨r C632 bzw. 47 kg/mol fu¨r C642), wa¨hrend Anzahl der Arme (25 bzw. 29), Ru¨ck-
gratla¨nge (275 kg/mol) und Verschlaufungsgrad Z des Ru¨ckgrats (3.2 bzw 3.7) und der Arme
(0) fast gleich sind. Beide Lo¨sungen zeigen fu¨r Ka¨mme bzw. schwach verschlaufte Systeme
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Abbildung 5.3: Masterkurve von C732-25 und C742-25. Tref ist 60◦C .
typische Masterkurven. Die Steigungen von G′ und G′′ gehorchen bei niedrigen Frequenzen
noch dem Proportionalita¨tsgesetz (G′ ∝ ω2 undG′′ ∝ ω1), die Module kreuzen sich allerdings
erst, nachdem sie einen Bereich durchlaufen, in dem beide fast die gleiche Steigung von etwa
1
2
haben. Dieser Bereich wird Rouse-Zone genannt, und wurde bereits bei Kammschmelzen
gefunden [Roovers 81].
Noch deutlicher ausgepra¨gt ist dieses Verhalten in der ho¨her konzentrierten Lo¨sung C632-58
(Abbildung 5.2) zu sehen, in der das Ru¨ckgrat fast doppelt so viele Verschlaufungen zeigt wie
in den niedriger konzentrierten Lo¨sungen. Hier verlaufen G′ und G′′ in der Rouse-Zone nicht
nur parallel, sondern sogar fast auf gleicher Ho¨he. Die zusa¨tzlichen Verschlaufen sind deutlich
in der Masterkurve erkennbar, da die beiden Module ho¨here Werte haben. Durch die ho¨here
Anzahl an Verschlaufungen vermindert sich die Kettenla¨nge zwischen den Verschlaufungen,
was wiederum zu einem ho¨heren Plateaumodul GN fu¨hrt (vgl. Gleichung 2.23).
In Abbildung 5.3 macht sich der Unterschied der Armla¨nge der beiden Ka¨mme bemerkbar.
C732-25, das die ku¨rzeren Arme (25.7 kg/mol im Gegensatz zu 47 kg/mol in C742-25 bei
einer Ru¨ckgratla¨nge von 860 kg/mol in beiden Proben, und einer Anzahl von Armen von
26 bzw. 29) hat, liefert eine Masterkurve, die sich kaum von einer Masterkurve einer unver-
zweigten Polymerkette unterscheidet. Nach der Fließzone mit den typischen Steigungen der
Module findet sich ein Kreuzungspunkt gefolgt von der Plateauzone. In der Masterkuve von
C742-25 findet sich im Gegensatz zu C732-25 eine deutliche Rouse-Zone, erzeugt durch die
Arme. Dadurch unterscheiden sich auch die Viskosita¨ten der beiden Proben. C742-25 mit ih-
ren la¨ngeren Armen ist bei kleinen Frequenzen weniger viskos als C732-25.
Man sieht also, daß die Dynamik von Ka¨mmen nicht nur von Molekulargewicht und Ket-
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tenla¨nge - wie im Falle linearer Systeme - beeinflusst werden, sondern zusa¨tzlich auch von
der Anzahl und La¨nge der Arme. Dadurch erha¨lt man fu¨r diese topologisch komplizierteren
Systeme keine einheitlichen Masterkurven mehr.
5.1.2 FT-rheologische Untersuchungen
Ka¨mme sind im Gegensatz zu linearen Systemen oder sternfo¨rmigen Polystyrolen kompli-
zierte und nicht exakt definierbare Systeme, da die Anzahl der Arme zwar bestimmt, aber
deren statistische Verteilung nicht vorhergesagt werden kann. Das fu¨hrt zu einem kom-
plexen Relaxationsverhalten, das die Interpretation der Daten erheblich erschwert. Da das
nichtlineare Verhalten von Ketten und Sternen jedoch schon ausfu¨hrlich untersucht wurde
[Neidhoefer 03a], ist es eine interessante Fragestellung, im Vergleich dazu das Verhalten von
Ka¨mmen zu studieren.
Fu¨r die FT-rheologischen Messungen wurden dieselben Geometrien wie fu¨r die linea-
ren rheologischen Messungen benutzt. Es wurden Zeitsweeps durchgefu¨hrt, wa¨hrendderer
die Rohdaten von Deformation und resultierendem Drehmoment aufgenommen, und mit der
LABVIEW Routine prozessiert wurden. Die Temperaturen wurden zwischen 25◦C und 80◦C
variiert, ebenso wie die Frequenzen im Bereich von 0.1 Hz und 2 Hz. Die Deformationsam-
plitude betrug bei allen Messungen γ0 = 2. Bei kleineren Deformationsamplituden war die
Intensita¨t der Nichtlinearita¨t I3/1 nicht signifikant, bei gro¨ßeren γ0 traten Instabilita¨ten sowie
Ausfluß der Proben auf. Die Ergebnisse werden in Abha¨ngigkeit der Deborahzahl De geplot-
tet. Fu¨r C632-35 und C642-35 konnte kein ausreichender De-Bereich erreicht werden, da man
sowohl in der Temperatur Einschra¨nkungen hat, weil nur in dem oben genannten Bereich eine
vollsta¨ndige Mischung mit dem Lo¨sungsmittel besteht, als auch im Frequenzbereich, weil bei
ho¨heren Frequenzen als 2 Hz die Reproduzierbarkeit der Daten nicht mehr gewa¨hrleistet ist.
Deshalb werden nur die Ergebnisse fu¨r die drei anderen Lo¨sungen C632-58, C732-25 und
C742-25 gezeigt.
Bei Untersuchungen an linearen Ketten und sternfo¨rmigen Polystyrolen wurde beobach-
tet, daß die relative Intensita¨t des dritten Obertones I3/1 bei De ≈ 1 (was der la¨ngsten Relaxa-
tionszeit der Ketten entspricht) ein Maximum von ca. 5% hat, unabha¨ngig von der Topologie.
Die zugeho¨rige Phase Φ3 hat ein Minimum bei De ≈ 1 und ein Maximum bei De ≈ 10 (die
Rouse-Zeit der Ketten), wobei sich hier die Ho¨he der Maxima unterscheidet: lineare Syste-
me haben ein ho¨heres Maximum als Sterne [Neidhoefer 03a]. Das bedeutet, daß die Sterne
in diesem Bereich scherverdickender sind als die linearen Systeme. Es wird vermutet, daß
der zusa¨tzliche Verzweigungspunkt im Stern zu diesem vera¨nderten Verhalten fu¨hrt. Es stellt
sich die Frage, wie sich die Phase Φ3 durch zusa¨tzliche Verknu¨pfungspunkte wie in Ka¨mmen,
a¨ndert.
Als erstes System soll C632-58 betrachtet werden. Diese Polystyrollo¨sung wurde bei
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Deborahzahlen zwischen 0.04 und 47 FT-rheologisch vermessen. Die resultierende Intensita¨t
I3/1 und Phase Φ3 sind in den Abbildungen 5.4 und 5.5 zu sehen. Zum Vergleich wird in
diesen Abbildungen auch eine 41%ige Lo¨sung des linearen Polystyrols PS250-41 mit dem
Molekulargewicht 250 kg/mol gezeigt, das von T. Neidhoefer unter den gleichen Bedingungen
gemessen wurde [Neidhoefer 03a].












Abbildung 5.4: Die Intensita¨t des dritten harmonischen Obertons I3/1 als Funktion der Deborahzahl
De fu¨r die Probe C632-58 im Vergleich zu PS250-41 (eine 41%ige Lo¨sung eines linearen Polystyrols
mit dem Molekulargewicht 250 kg/mol [Neidhoefer 03a]). Die Scheramplitude ist γ0 = 2.
Schon bei der Intensita¨t I3/1 la¨sst sich ein Unterschied zu den oben beschriebenen Syste-
men (lineare Ketten und Sterne, siehe Probe PS250-41) erkennen. Nachdem bei De = 1 das
erwartete Maximum von I3/1 mit ca. 2 % auftritt, schließt sich bei De ≈ 5 ein Minimum an,
nach welchem I3/1 rasch auf Werte von bis zu 5 % ansteigt. Nach diesem Minimum ko¨nnte
sich ein weiteres Maximum bei ho¨heren De anschließen. Da diese Probe schon im rheolo-
gisch linearen Bereich ein deutlich kammartiges Verhalten zeigte (siehe Abbildung 5.2), ist es
naheliegend, daß sich auch im nichtlinearen Bereich die unterschiedlichen Relaxationszeiten
von Ru¨ckgrat und Armen bemerkbar machen und statt nur zu einem Maximum eventuell zu
einem zweiten fu¨hren. Das wu¨rde die Ka¨mme deutlich von den bisher untersuchten Systemen
unterscheiden, die in ihrem Verhalten der Intensita¨t I3/1 nicht unterscheidbar waren. Vielleicht
ko¨nnte man in einem solchen Fall bei einer ausfu¨hrlichen Untersuchung vieler Ka¨mme auch
I3/1 zur Unterscheidung der Topologien heranziehen.
Nachdem sich schon I3/1 von den einfacheren Topologien unterscheidet, ist es nicht u¨berra-
schend, daß auch die Phase Φ3 einen unvorhergesehenen Verlauf einnimmt. Statt des erwar-
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Abbildung 5.5: Die Phase des dritten Obertons Φ3 als Funktion von De fu¨r die Probe C632-58. Die
Scheramplitude ist γ0 = 2 mit der linearen Vergleichsprobe PS250-41 [Neidhoefer 03a].
teten Minimums bei De ≈ 1 und Maximums bei De ≈ 10 (PS250-41), sieht man hier ein
recht breites Maximum in dem Bereich von De ≈ 0.2 bis De ≈ 2 gefolgt von stark abfal-
lenden Werten bei De > 4. Dieses Verhalten la¨sst sich in keine Relation zu den bisherigen
Ergebnissen setzen und la¨sst sich aufgrund eines fehlenden molekularen Modells nicht ge-
nau erkla¨ren. Es wird angenommen, daß die durch die Topologie verursachten, komplexen
Relaxationszeiten eine entscheidende Rolle spielen.
Die beiden Lo¨sungen C732-25 und C742-25 ko¨nnen direkt verglichen werden. Ihre In-
tensita¨ten und Phasen sind den Abbildungen 5.6 und 5.7 zusammen mit der Vergleichsprobe
PS250-41 gezeigt.
Es la¨sst sich deutlich ein Unterschied im nichtlinearen Verhalten zwischen den beiden Proben
erkennen, die bis auf die Armla¨nge die gleiche Topologie haben. C732-25 mit den ku¨rze-
ren Armen hat in I3/1 als Funktion von De ein a¨hnliches Verhalten wie lineare Ketten (wie
hier auch die Beispielprobe PS250-41), na¨mlich ein Maximum bei De ≈ 1 von ca. 4% (Ab-
bildung 5.6). C742-25 hat jedoch, wie die oben gezeigte Probe C632-58, ein Maximum bei
De ≈ 2 von ca. 2% und ein Minimum bei De ≈ 30. Ein weiteres Maximum bei ho¨heren
De kann angenommen werden. Dieses Verhalten kann man wieder mit den verschiedenen
Relaxationszeiten beschreiben. Die beiden Proben zeigen auch in den linearen rheologischen
Messungen dieses Verhalten (vergleiche mit Abbildung 5.3): ein kammartiges bei C742-25
und ein eher lineares bei C732-25. Das bedeutet, daß der Kamm mit den ku¨rzeren Armen
einem linearen System a¨hnlicher ist und deshalb auch in der Masterkurve und in der Inten-
sita¨t kaum davon zu unterscheiden ist. Der Kamm mit den la¨ngeren Armen wird durch diese
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Abbildung 5.6: I3/1 als Funktion von De fu¨r die Proben C732-25 und C742-25 im Vergleich zu der
linearen Probe PS250-41 [Neidhoefer 03a]. Die Scheramplitude ist γ0 = 2.














Abbildung 5.7: Φ3 als Funktion von De fu¨r die Proben C732-25 und C742-25. Die Scheramplitude ist
γ0 = 2. Als Vergleich ist die lineare Probe PS250-41 abgebildet [Neidhoefer 03a].
mehr beeinflußt und reagiert sowohl in der Masterkurve als auch in der Intensita¨t I3/1(γ0)
anders, weil die unterschiedlichen Relaxationszeiten einen gro¨ßeren Einfluß haben. Zusa¨tz-
lich zu den unterschiedlichen Armla¨ngen ko¨nnen sich die beiden Ka¨mme aber auch in der
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Verteilung ihrer Seitenarme unterscheiden. Da diese statistisch ist, ist es durchaus mo¨glich,
daß in einem Kamm die Arme gleichverteilt sind, bei dem anderen beispielsweise alle an ei-
nem kurzen Abschnitt des Ru¨ckgrates ha¨ngen. Somit ha¨tte man deutlich unterschiedlich lange
Kettenabschnitte im Ru¨ckgrat, deren Relaxationszeiten sich wesentlich unterscheiden. In den
hier untersuchten Proben wu¨rde eine Gleichverteilung der etwa 30 Arme auf das Ru¨ckgrat zu
einem mittleren Abstand zwischen den Armen von 275 Monomereinheiten fu¨hren. Bei einem
Me von 13.3 kg/mol kommt es alle 125 Monomereinheiten zu einer Verschlaufung der Kette.
Das heißt also, daß bei Annahme einer Gleichverteilung der Arme die zwischen zwei Armen
liegenden Ru¨ckgratsegmente etwa zwei Verschlaufungen bilden ko¨nnen. Aufgrund der nicht
kontrollierbaren inhomogenen Verteilung der Arme am Ru¨ckgrat kann es jedoch auch zu Seg-
menten im Ru¨ckgrat kommen, die wesentlich mehr oder gar keine Verschlaufungen aufweisen
und dementsprechend eine unterschiedliche Dynamik haben. Zudem spielen die Armla¨ngen
eine Rolle, da die Seitenketten, auch wenn sie nicht selbst verschlauft sind, Verschlaufungen
mit anderen Ka¨mmen eingehen ko¨nnen (in Anlehnung an das Ro¨hrenmodell, vgl. Abbildung
2.1) und so dazu beitragen, daß das Ru¨ckgrat nicht ungehindert reptiert. Abschnitte im Ru¨ck-
grat zwischen Armen ko¨nnen hingegen intern mobil sein und Translationen aufweisen. Diese
Situation ist vergleichbar mit einer heterogenen Schmelze [Rastogi 05] mit beweglichen und
unbeweglichen Segmenten aufgrund von ungleichma¨ßig verteilten Verschlaufungen.
Bei Betrachtung der Phase Φ3 erkennt man ebenfalls Unterschiede zwischen den beiden
Proben (Abbildung 5.7). Bis zur Deborahzahl ≈ 1 fallen die Phasen beider Proben ab zu ei-
nem Minimum, welches fu¨r C732-25 niedriger ist als fu¨r C742-25 (d. h. C732-25 ist in diesem
Bereich scherverdu¨nnender). Bei De ≈ 10 haben beide Proben ein Maximum, das fu¨r C742-
25 bei ca. 240◦ und bei C732-25 bei nur 120◦ liegt (die fu¨r Ketten und Sterne gefundenen
Maxima lagen im Bereich von Φ3 =120 bis 140◦). Ob man nun die etwas gro¨ßere Armla¨nge
des Kammes C742 fu¨r dieses extrem hohe Maximum verantwortlich machen kann, ist nicht
gekla¨rt. Zusa¨tzlich zur Armla¨nge kann auch die hohe Anzahl der Arme das nichtlineare Ver-
halten beeinflussen.
Zu diesem Zeitpunkt kann man noch nicht sagen, nach welcher Systematik sich die
Ka¨mme im nichtlinearen Bereich verhalten. Um dennoch einen etwas tieferen Einblick in
das Geschehen v. a. bei ho¨heren De-Zahlen (De ≈ 10) zu erhalten, wurden weitere rheologi-
sche Messungen vorgenommen. In den Abbildungen 5.4, 5.5, 5.6 und 5.7 sind die De-Zahlen
gekennzeichnet, bei denen sich die Systeme deutlich untereinander und von den fru¨her unter-
suchten Systemen (Sterne und Ketten) unterscheiden. Bei diesen De wurden Deformations-
amplitudensweeps (1 ≤ γ0 ≤ 3, womit γ0 = 2, mit dem die Proben bei den nichtlinearen
Messungen geschert wurden, eingeschlossen ist) durchgefu¨hrt, um zu sehen, wie die beiden
Module G′ und G′′ im Verha¨ltnis zueinander stehen. In den Abbildungen 5.8 bis 5.11 sind die
Ergebnisse dieser Messungen gezeigt. Der Pfeil zeigt jeweils die Deformationsamplitude an,
bei der zuvor die I3/1 und Φ3 in Abha¨ngigkeit der Deborah-Zahl gemessen wurden.
Wie schon in den Masterkurven liegen die Module fu¨r die Probe C632-58 und den beiden
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anderen Proben nicht im gleichen Bereich. Wa¨hrend G′ und G′′ von C632-58 Werte von etwa
5 · 105 Pa einnimmt, liegen sie fu¨r C732-25 und C742-25 nur bei 103 Pa. Das ist mit dem um
den Faktor 3 ku¨rzeren Ru¨ckgrat zu erkla¨ren.
Betrachten wir zuerst die Probe C632-58. Fu¨r diese Probe wurden als Vergleichszusta¨nde
die Deborah-Zahlen 5, 14.6 und 29 gewa¨hlt, um dort Deformationssweeps durchzufu¨hren.
Das ist der Bereich, in dem die Intensita¨t I3/1 anfa¨ngt, ein Minimum zu durchlaufen, und die
Phase Φ3 einen starken Abfall zeigt. Die erhaltenen Module sind fu¨r alle De in Abbildung 5.8
gezeigt. Dort wird zum Vergleich auch die Deformationsamplituden-abha¨ngige Nichtlinearita¨t
I3/1 gezeigt, in dem Bereich, in dem sie signifikant wird und mit wachsendem γ0 ansteigt
(γ0 = 0.2).
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Abbildung 5.8: G′ und G′′ als Funktion der Scheramplitude bei verschiedenen De der Probe C632-
58: De = 5 (T = 40◦C, ν = 1 Hz), De = 14.6 (T = 35◦C, ν = 1 Hz), De = 29.0 (T = 35◦C, ν
= 2 Hz). Auf der rechten y-Achse (durchgekreuzte Symbole) ist die Nichtlinearita¨t bei der jeweiligen
Deborah-Zahl gezeigt (in dem γ0-Bereich, in dem sie signifikant ist). Bei γ0 = 2 (Pfeil) u¨berschreitet
sie bei allen De 50%.
Man sieht, daß sich mit zunehmender De einige Trends abzeichnen: G′, der elastische
Anteil der Antwort des Systems, ist, bevor sich die Module kreuzen, immer gro¨ßer als G′′, der
viskose Anteil. Aber der Gro¨ßenunterschied zwischen den beiden verringert sich, je ho¨her die
Deborah-Zahl ist, von 10 500 Pa auf 850 Pa. Beide Module werden gleichzeitig um 20% bzw.
40% gro¨ßer. Außerdem verschiebt sich der Kreuzungspunkt von G′ und G′′ immer weiter zu
kleineren Scheramplituden (γ0 = 2.5 bei De = 5 und γ0 = 0.4 bei De = 29). Das heißt also,
daß bei De = 5, wo das nichtlineare Verhalten noch einen Verlauf zeigt, der mit dem von
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linearen Systemen gro¨ßtenteils u¨bereinstimmt, C632-58 deutlich elastisch ist. Das a¨ndert sich
langsam bis zu De = 29, wo der viskose Anteil den elastischen u¨bertrifft. Da beide Module
wa¨hrend dieser Entwicklung an Wert zunehmen, ist davon auszugehen, daß man sich von der
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Abbildung 5.9: G′ und G′′ als Funktion der Scheramplitude bei kleiner De der Proben C742-25
(De = 4.4: T = 35◦C, ν = 1 Hz) und C732-25 (De = 4.1: T = 50◦C, ν = 1 Hz). Zum Vergleich sind
auch die γ0-abha¨ngigen Nichtlinearita¨ten angegeben (durchgekreuzte Symbole).
Vergleicht man diese Ergebnisse mit denen der beiden Proben C732-25 und C742-25
(Abbildungen 5.9, 5.10 und 5.11), so findet man Parallelen zwischen C632-58 und C742-25.
Diese beiden Ka¨mme haben schon in ihrer Intensita¨t und Phase a¨hnliche Trends gezeigt (ein
Minimum in I3/1 und eine starke Vera¨nderung von Φ3 bei hohen De). C732-25 jedoch hat
Werte von I3/1 und Φ3, die eher dem einer linearen Kette gleichkommen. In den Deforma-
tionssweep Tests nun zeigt dieser Kamm gegensa¨tzliches Verhalten zu den beiden anderen.
Sein G′-Wert ist zwar auch ho¨her als G′′, deren Abstand vergro¨ßert sich aber mit zunehmen-
der De. Außerdem verschwindet ein bei De = 4 noch sichtbarer Kreuzungspunkt, was darauf
schließen la¨ßt, daß er sich zu Scheramplituden, die gro¨ßer als 3 sind, verschiebt. Diese Probe
verla¨ßt also den elastischen Bereich nicht und bleibt wahrscheinlich wa¨hrend sa¨mtlicher Mes-
sungen in der Plateauzone. Die Nichtlinearita¨t I3/1 beginnt bei der Probe C742-25 bei ho¨heren
Deformationsamplituden (γ0 = 0.5 bis 0.8) stetig anzusteigen als bei C732-25 (γ0 = 0.3).
Wir konnten mit den Deformationssweeps besta¨tigen, daß die Probe C732-25 anders auf
die Scherung im nichtlinearen Bereich reagiert als die anderen beiden Proben. Wie das mit
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Abbildung 5.10: G′ und G′′ als Funktion der Scheramplitude bei mittlerer De der Proben C742-25
(De = 8.9: T = 35◦C, ν = 2 Hz) und C732-25 (De = 9.0: T = 40◦C, ν = 1 Hz). Zum Vergleich sind
auch die γ0-abha¨ngigen Nichtlinearita¨ten angegeben (durchgekreuzte Symbole).
der Topologie, in diesem Fall das Verha¨ltnis von Arm- und Ru¨ckgratla¨nge, in Verbindung
gebracht werden kann, muß noch untersucht werden, z. B. mit Simulationen.
Die vorangegangenen Meßergebnisse zeigen, daß es sich bei Ka¨mmen um sehr komplexe
Systeme handelt, deren ebenso komplexe Dynamik im linearen und nichtlinearen Bereich
zwar quantifizierbar ist, das Versta¨ndnis und die Interpretation der Ergebnisse jedoch sehr
schwierig sind.
5.1.3 Vergleich mit Simulationsdaten
Da man bei den FT-rheologischen Messungen von Polystyrollo¨sungen mit Kammstruktur
zwar eindeutige Trends erkennt, diesen allerdings keine molekularen Eigenschaften zuord-
nen kann, scheint es sinnvoll, die experimentellen Daten mit einem Modell zu simulieren,
das molekulare Parameter entha¨lt. Dazu wurde das DCPP Modell gewa¨hlt, das in Kapitel 4
eingefu¨hrt wurde. Die Simulationen wurden von I. Vittorias durchgefu¨hrt.
Obwohl man einige fu¨r die Simulation beno¨tigten Parameter durch Fitten der linearen
Daten abscha¨tzen kann, ist es trotzdem no¨tig, einige Parameter zu variieren, um ein mo¨glichst
genaues Ergebnis zu erzielen. Dazu geho¨ren die Anzahl der Arme an den Ru¨ckgratenden
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Abbildung 5.11: G′ und G′′ als Funktion der Scheramplitude bei großer De der Proben C742-25
(De = 14.1: T = 30◦C, ν = 2 Hz) und C732-25 (De = 14.0: T = 35◦C, ν = 1 Hz). Zum Vergleich sind
auch die γ0-abha¨ngigen Nichtlinearita¨ten angegeben (durchgekreuzte Symbole).
qi und das Verha¨ltnis der Relaxationszeiten der Orientierung und der Dehnung λiλsi (dieses
Verha¨ltnis sollte mit zunehmender Ru¨ckgratla¨nge wachsen). Generell resultieren ho¨here qi
und λi
λsi
in gro¨ßeren Nichtlinearita¨ten. Es ist zu beachten, daß qi und λsi keinen merklichen
Einfluß auf die linearen Eigenschaften (G′, G′′) haben. Auch bei sehr großen Anregungsfre-
quenzen ist der Einfluß sehr klein.
Wie sich herausgestellt hat, konnten die nichtlinearen Daten der Polymerlo¨sungen nicht
vollsta¨ndig zufriedenstellend simuliert werden, was z. T. auch daran lag, daß die linearen
Daten (TTS) nur unzureichend gefittet werden konnten. Fu¨r einen besseren Fit bra¨uchte man
mehr Moden, damit ha¨tte man jedoch wiederum zu viele Parameter. Die Ergebnisse fu¨r die
beiden Proben C732-25 und C742-25 sind in den Abbildungen 5.12 bis 5.15 zu sehen.
Sowohl bei der Simulation der Intensita¨t wie auch bei der Phase hat sich ein q von 13 (was
insgesamt 26 Armen des Kammes entspricht) und ein λi
λsi
(∝Mb) von 4 als am gu¨nstigsten er-
wiesen (siehe Abbildungen 5.12 und 5.13). In beiden Fa¨llen sind die simulierten Ergebnisse
den experimentellen a¨hnlich. Das betrifft das Maximum in I3/1 und das Minimum und Maxi-
mum in Φ3. In I3/1 zeichnet sich allerdings bei ho¨heren De noch ein Minimum ab, was genau
bei dieser Probe im Experiment nicht beobachtet wurde. Fu¨r C742-25 zeigen die Simulatio-
nen ebenfalls ein auf das Maximum folgendes Minimum bei I3/1, was zeigt, daß die Arme
tatsa¨chlich dafu¨r verantwortlich zu sein scheinen. Hier liefert die Kombination aus q = 14
und λi
λsi
= 1 fu¨r die erste Mode und 2 fu¨r die ho¨heren Moden ein gutes Ergebnis (Abbildung














 C732-25 experimentelle Daten





Abbildung 5.12: Experimentelle und simulierte Daten fu¨r I3/1 als Funktion von De fu¨r C732-25. Bei
der Simulation ist q die Anzahl der Arme an einem Ru¨ckgratende und λiλsi das Verha¨ltnis der Relaxa-
tionszeiten der Orientierung und der Dehnung. Tref zur Berechnung von De ist 60◦C (wo DOP ein
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Abbildung 5.13: Experimentelle und simulierte Daten fu¨r Φ3 als Funktion von De fu¨r C732-25. Tref
zur Berechnung von De ist 60◦C, γ0=2.











 C742-25 experimentelle Daten









Abbildung 5.14: Experimentelle und simulierte Daten fu¨r I3/1 als Funktion von De fu¨r C742-25. Tref








 C742-25 experimentelle Daten












Abbildung 5.15: Experimentelle und simulierte Daten fu¨r Φ3 als Funktion von De fu¨r C742-25. Tref
zur Berechnung von De ist 60◦C, γ0=2.
5.14). Die Phase Φ3 als Funktion von De ließ sich allerdings auch fu¨r diese Parameter nicht
gut simulieren, auch Variationen in q konnten die experimentellen Daten nicht befriedigend
darstellen (Abbildung 5.15). Die Ergebnisse, die mit anderen Werten fu¨r die Parameter erzielt
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wurden, sind im Anhang C.1 aufgefu¨hrt.
Das Pom-pom Modell scheint fu¨r diese Problematik zwar ein interessanter Ansatz zu
sein, kann aber im Moment noch keine restlose Aufkla¨rung bieten, was den Zusammenhang
zwischen der Topologie und dem nichtlinearen Verhalten betrifft. Das liegt auch daran, daß die
linearen Daten, die aus der Masterkurve gewonnen wurden, nicht gut gefittet werden konnten,
da man in der Anzahl der Moden, die die linearen Daten fitten, beschra¨nkt ist. Zu viele Para-
meter, die durch mehr Moden entstehen wu¨rden, liefern zwar gute Fits, deren Interpretation
ist aber limitiert. Außerdem steigt mit zunehmender Modenzahl die Rechnerzeit (CPU) von
vier auf 20 Stunden.
Es kommt hinzu, daß das Pom-pom Modell nicht exakt einem Kamm entspricht. Bei Pom-
Pom Strukturen befinden sich die Arme an den Enden des Ru¨ckgrats, wa¨hrend sie bei einem
Kamm statistisch u¨ber das ganze Ru¨ckgrat verteilt sind. Deshalb sind qi und λsi Parameter
und keine echten Zahlen und ko¨nnen von den tatsa¨chlichen Werten, also der Anzahl der Ar-
me, erheblich abweichen und trotzdem ein gutes Ergebnis liefern. Die richtigen Parameter zu
finden, erfordert ausgiebige Tests und sehr gut definierte Modellsysteme.
Die Simulationen zeigen die gleichen Trends, wie die experimentellen Daten. Das ist ein
vielversprechender Ansatz, der hoffen la¨ßt, in Zukunft Vorhersagen bezu¨glich des nichtlinea-
ren Verhaltens von Ka¨mmen und insbesondere langkettenverzweigten Strukturen machen zu
ko¨nnen.
5.1.4 Experimentelle Limitierungen und Lo¨sungsansa¨tze
Die Untersuchung von Polystyrollo¨sungen mit kammartiger Topologie hat gezeigt, daß der
Schritt von wohldefinierten Systemen zu solchen mit statistischer Verteilung zu großen
Vera¨nderungen sowohl im linearen als auch im nichtlinearen Bereich der rheologischen Mes-
sung fu¨hrt.
Wa¨hrend monodisperse, lineare Ketten und Sterne (die genau einen Verzweigungspunkt
und Arme von definierter La¨nge haben), Systeme mit nichtvariablen Parametern bezu¨glich
Verzweigungspunkten sind, ko¨nnen sich Ka¨mme, die zwar monodisperse Ru¨ckgrate und Ar-
me haben, trotzdem polydispers verhalten, da es keine Syntheseroute gibt, die die Verzwei-
gungsstellen am Ru¨ckgrat genau festlegen kann. Dadurch hat man eine statistische Vertei-
lung in der Probe, was schon in linearen Messungen (Masterkurve) sichtbar ist. Hier fu¨hren
die im System unterschiedlichen Relaxationszeiten zu einer von linearen Ketten abweichen-
den Form der Masterkurve, die aber unter den Ka¨mmen konsistent und auch verstanden ist
[Roovers 79a, Roovers 79b, Roovers 81, Roovers 87]. Es ist allerdings zu beachten, daß fu¨r
nichtlineare Systeme, die zusa¨tzlich eine statistische Verteilung haben, wie es bei Ka¨mmen der
Fall ist, nicht immer durch die klassischen Masterkurven darstellbar sind. Das bedeutet, daß
man zwar eine ¨Uberlagerung der Frequenzsweeps erzielt, dazu die einzelnen Kurven jedoch
nicht nur horizontal, sondern zusa¨tzlich vertikal verschieben muß, je nach Struktur der Probe
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unterschiedlich stark. In diesem Punkt unterscheiden sich die so erhaltenen Masterkurven von
denen linearer, monodisperser Systeme.
Im nichtlinearen Bereich sind die Verha¨ltnisse allerdings komplizierter. Die Ka¨mme ha-
ben sowohl in I3/1 als auch in Φ3 ein von linearen Polystyrolen abweichendes Verhalten. Es
kann aber auch kein Trend unter den Ka¨mmen ausgemacht werden, mit dem man den Zu-
sammenhang mit der Topologie erkla¨ren ko¨nnte. Die unterschiedlichen Relaxationszeiten, die
wie zusa¨tzliches Lo¨sungsmittel wirkenden Arme und das Verha¨ltnis von Ru¨ckgrat zu Armen
fu¨hren zu einer sehr komplexen Dynamik, deren unterschiedlichen Einflu¨sse bis jetzt nicht
in den Spektren diversifiziert werden konnten. Die DCPP-Simulationen zeigen zwar a¨hnliche
Trends wie die experimentellen Daten, jedoch ist sie noch nicht auf dem Stand, Vorhersagen
u¨ber die Topologie machen zu ko¨nnen. Dazu bedarf es eines besseren Modellsystems, das der
Struktur und der vorhandenen statistischen Verteilung der Arme am Ru¨ckgrat gerechter wird.
Das Pom-Pom Modell vernachla¨ssigt vor allem die Verteilung der Arme, die sich dort nur an
den Ru¨ckgrat-Enden befinden und somit das System wieder exakt definiert ist.
Will man die bestehenden Probleme lo¨sen, so scheint das oberste Ziel zu sein, die oben
aufgefu¨hrten Einflu¨sse auf die Dynamik zu reduzieren. Das kann man zuallererst dadurch er-
reichen, indem man statt Lo¨sungen Schmelzen mißt. Damit werden durch das Lo¨sungsmittel
zusa¨tzlich verursachte Fluktuationen, die außerdem auch durch die Temperaturabha¨ngigkeit
der Qualita¨t des Lo¨sungsmittels variieren ko¨nnen, verhindert, man mißt nur noch das reine Po-
lymer. Es bleibt nur noch der nicht zu unterbindende Einfluß der Arme, die auf das Ru¨ckgrat,
ab einer gewissen Anzahl und bis zu einer gewissen La¨nge, wie ein Lo¨sungsmittel wirken.
Eine weitere Mo¨glichkeit besteht darin, neue Ka¨mme zu messen, deren Eigenschaften speziell
auf unsere Problemstellung ausgerichtet sind. Das bedeutet, daß sie so ,,linear” wie mo¨glich
sein sollten, also ein langes Ru¨ckgrat gegenu¨ber wenigen, kurzen Armen haben (ho¨chstens 10
Arme, deren La¨nge ca. 5% der La¨nge des Ru¨ckgrats entspricht, auf ein Ru¨ckgrat von minde-
stens 1500 Monomereinheiten). Damit ko¨nnte man erreichen, daß die Einflu¨sse der Kamm-
struktur nur wenig, im linearen Bereich womo¨glich u¨berhaupt nicht sichtbar sind, und daß
man dadurch die Vera¨nderung gegenu¨ber einfacheren Topologien im nichtlinearen Bereich
besser quantifizieren kann.
Man hat bei Ka¨mmen viele Variablen, die man auf mo¨glichst wenige beschra¨nken sollte. Der
Ansatz dazu wird im na¨chsten Abschnitt beschrieben.
5.2 Untersuchung von Polystyrolschmelzen
Es hat sich herausgestellt, daß die Synthese der speziell hergestellten Polystyrolka¨mme zu
fehlerhaft war, als daß man die Ka¨mme fu¨r die Messungen ha¨tte verwenden ko¨nnen. Offen-
sichtlich sind wa¨hrend der Reaktion Vernetzungen aufgetreten, was in den GPC- und GPC-
MALLS-Messungen in Form von Peaks bei sehr hohen Molekulargewichten deutlich wurde.
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Da man aber auf exakt definierte Systeme angewiesen ist, um deren Topologie mittels FT-
Rheologie zu differenzieren, wurde auf Messungen der am MPIP hergestellten Proben ver-
zichtet.
Um die Synthese fu¨r die Zukunft zu optimieren, wurde allerdings untersucht, welcher Schritt
zu den Vernetzungen fu¨hrt. Dazu wurden Ru¨ckgrate und Arme verschiedener La¨nge herge-
stellt, und ohne Weiterverarbeitung charakterisiert. Man konnte damit ausschließen, daß hier
schon ungewu¨nschte Nebenreaktionen auftreten.
Beim na¨chsten Schritt, der Funktionalisierung der Ru¨ckgrats, wurde jedoch deutlich, daß au-
ßer der Einfu¨hrung der Chlormethylgruppe noch Nebenreaktionen stattgefunden haben. Die
GPC-MALLS Spektren weisen mehrere Peaks bei ho¨heren Molekulargewichten auf, was fu¨r
die Anwesenheit von hochmolekularen (oder vernetzten) Ketten spricht. Die Vernetzung wird
auch in der Rheologie, besonders in der Masterkurve, gesehen. Vernetzte Systeme fu¨hren
zu einer extremen Verbreiterung des Plateau-Moduls, bis hin zu vo¨lligem Verschwinden des
Kreuzungspunktes von G′ und G′′. Das wird am Beispiel von PS230 in Abbildung 5.16 ge-
zeigt. Diese Probe zeigt ein vo¨llig normales Verhalten, bevor sie funktionalisiert wurde. Die
Masterkurve nach der Funktionalisierung macht deutlich, daß die Probe vernetzt ist, und zu
einem unsauberen, nicht auswertbarem Ergebnis fu¨hrt.


















Abbildung 5.16: TTS von PS230 vor und nach dem Funktionalisierungsschritt. Tref = 180◦C .
Es konnte also der Funktionalisierungsschritt als der fu¨r die fehlgeschlagene Synthese
von Ka¨mmen verantwortliche identifiziert werden. Danach wurde die Chlormethylierung in
verschiedenen Konzentrationen durchgefu¨hrt, und die Reaktionszeiten variiert, um die Neben-
reaktionen zu minimieren. Fu¨r eine Kettenla¨nge (ein Testpolystyrol mit Mw = 700 kg/mol)
konnte die ideale Kombination aus Verdu¨nnung und Reaktionsdauer gefunden werden (siehe
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Anhang B), diese ist aber nicht u¨bertragbar auf andere Kettenla¨ngen, da sich hier die optima-
len Verdu¨nnungen und Reaktionszeiten aufgrund des unterschiedlichen Molekulargewichts
a¨ndern.
Das bedeutet, die Synthese von Polystyrolka¨mmen muß weiterhin fu¨r weitere Molekularge-
wichte optimiert werden.
Da die Mengen der von Roovers zur Verfu¨gung gestellten Proben nicht ausreichend wa-
ren, blieben fu¨r die Messungen in der Schmelze nur noch die beiden Proben C622 und C722.
Beide haben jeweils ca. 30 Arme mit einer La¨nge von 11.7 kg/mol. Ihre Ru¨ckgratla¨ngen be-
tragen 275 kg/mol (C622) und 860 kg/mol (C722). Als Vergleichssysteme wurden außerdem
noch PS330 und PS580 untersucht. Die Ergebnisse dieser Messungen werden in den na¨chsten
Abschnitten vorgestellt.
Sa¨mtliche Messungen in der Schmelze wurden mit einer parallelen Platte-Platte-Geometrie
durchgefu¨hrt, mit einem Durchmesser von 8 mm und einem Abstand von 0.5 mm bis 1 mm.
Der Temperaturbereich war 140◦C bis 200◦C, der Frequenzbereich fu¨r die Frequenzsweeps
0.1 Hz bis 15 Hz, fu¨r die nichtlinearen Messungen 0.01 Hz bis 2 Hz. Fu¨r die Deformati-
onssweeps wurde die Deformationsamplitude γ0 zwischen 0.01 und 1.5 variiert.
5.2.1 Linearer Bereich
Die beiden Ka¨mme C622 und C722 haben gema¨ß den Gleichungen 3.14 und 3.15 jeweils 9.6
(C622) und 11.6 (C722) Verschlaufungen im Ru¨ckgrat unter Beru¨cksichtigung der lo¨sungs-
mittelartigen Wirkung der Arme.
Ihre Masterkurven sind zusammen mit dem linearen Polystyrol PS580 in Abbildung 5.17 zu
sehen.
Man erkennt sofort das wesentlich gro¨ßere Molekulargewicht von C722, da man bei
dieser Probe in dem erreichbaren Frequenzbereich keinen Kreuzungspunkt der Module bei
niedrigen Frequenzen mehr sieht. Bei den Proben C622 und PS580 sieht man einen solchen
Kreuzungspunkt bei Frequenzen von ca. 0.066 Hz und 0.003 Hz. Das entspricht la¨ngsten Re-
laxationszeiten von 15.2 s fu¨r C622 und 312.5 s fu¨r PS 580. Die im Vergleich zum Ru¨ckgrat
von C622 wesentlich la¨ngere Kette von PS580 la¨sst eine deutlich gro¨ßere Relaxationszeit auch
erwarten. Aus der Masterkurve geht hervor, daß der Kreuzungspunkt von C722 bei noch klei-
neren Frequenzen (la¨ngeren Relaxationszeiten) erscheinen wird, was wiederum stimmig mit
dem noch la¨ngeren Ru¨ckgrat ist. Außerdem scheint das Verha¨ltnis von Ru¨ckgrat zu Armen
in der Probe C722 so groß zu sein, daß der Einfluß der Arme im TTS kaum noch auszuma-
chen ist: G′ und G′′ haben einen Verlauf, der dem von linearen Systemen sehr a¨hnlich ist.
Im Gegensatz dazu hat C622 ein deutlich kammartiges Verhalten der Module mit einem stark
verbreiterten Plateaumodul, in dem sich die Module bei großen Frequenzen stark aneinander
anna¨hern, sich jedoch nicht kreuzen. Auch im tan δ, dem Verha¨ltnis der beiden Module zuein-
ander, machen sich die Verzweigungen im Kamm bemerkbar. Statt eines einzigen Minimums
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Abbildung 5.17: Masterkurven fu¨r die Ka¨mme C622 und C722, sowie fu¨r das lineare PS580. Tref =
180◦C.
wie in der Probe PS580 sieht man davon in der Probe C622 zwei, die in der Probe C722 im-
merhin noch andeutungsweise erscheinen.
Wie schon in den Kammlo¨sungen sieht man also bereits im linearen Bereich starke Unter-
schiede zwischen linearen und kammartigen Systemen, sowie auch unter den Ka¨mmen, in
Abha¨ngigkeit des Molekulargewichts des Ru¨ckgrates und dessen Verha¨ltnis zu dem Moleku-
largewicht und der Anzahl der Arme.
5.2.2 Nichtlinearer Bereich in Polystyrolschmelzen
Im Falle der Polystyrolschmelzen wurde davon abgesehen, mit der Untersuchung der Debo-
rahzahlabha¨ngigkeit zu beginnen. Um zu testen, wann die Proben in den nichtlinearen Be-
reich u¨bergehen und wie sie sich dort verhalten, wurden zuna¨chst Deformations- und Fre-
quenzsweeps vorgenommen. Die Deformationsamplitude wurde dabei zwischen γ0 = 0.1
und 2 variiert bei einer Frequenz von 0.1 Hz. Der Frequenzsweep umfasste einen Bereich
0.01 Hz bis 5 Hz bei einer Deformationsamplitude von γ0 = 0.5. Fu¨r die Probe C722 (mit
dem wesentlich ho¨heren Molekulargewicht) wurde eine Frequenz von 0.01 Hz fu¨r den Defor-
mationssweep, und eine Deformationsamplitude von 0.2 fu¨r den Frequenzsweep gewa¨hlt. Alle
Messungen fanden bei einer Temperatur von 180◦C statt. Die fu¨r die Untersuchung der Proben
herangezogenen Meßparameter Frequenz und Deformationsamplitude wurden derart gewa¨hlt,
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daß die Ergebnisse reproduzierbar waren, und dabei die Nichtlinearita¨t deutlich genug war.
Bei zu großen oder schnellen Auslenkungen ko¨nnen Meßfehler auftreten und die Probe kann
ausfließen. Bei zu kleinen oder langsamen Auslenkungen wiederum ist die Nichtlinearita¨t I3/1
nicht signifikant und kann demnach nicht fu¨r eine Interpretation des nichtlinearen Verhaltens
herangezogen werden. Durch Deformationsamplitudensweep- und Frequenzsweeptests, bei
denen die Frequenz bzw. Deformationsamplitude variiert wurde, konnten die oben genannten
Parameter ausgewa¨hlt werden. Da die Reproduzierbarkeit vor allem bei rheologischen Mes-
sungen von Schmelzen eine sehr bedeutende Rolle spielt, werden in den Abbildungen 5.18,
5.19, 5.20 und 5.21 fu¨r die beiden Ka¨mme jeweils die statistischen Fehler mit angegeben
(es wurden jeweils zwei Meßreihen durchgefu¨hrt, zwischen denen die Presslinge einer Probe
ausgewechselt wurden; einzelne Punkte wurden dann noch ein drittes Mal gemessen). Zum
















Abbildung 5.18: Die Intensita¨t I3/1 des dritten Obertons in Abha¨ngigkeit der Deformation fu¨r die
Proben C622, C722 und PS580. Die Temperatur wa¨hrend der Messungen betrug 180◦C, die Frequenz
0.1 Hz bei den Proben C622 und PS580, 0.01 Hz bei der Probe C722.
Die relative Intensita¨t I3/1 des dritten Obertons in Abha¨ngigkeit der Deformationsampli-
tude zeigt fu¨r alle drei Proben den gleichen Trend: bei kleinen Deformationsamplituden ist in
der Nichtlinearita¨t noch leichtes Rauschen zu erkennen (leicht erho¨hte Werte), sie steigt dann
aber mit zunehmender Deformationsamplitude stetig an. Fu¨r PS580 beginnt dieser Anstieg
bei γ0 = 0.1, fu¨r die Ka¨mme C622 und C722 bei γ0 = 0.2. Der Skalierungsexponent fu¨r
die Steigung von I3/1 in diesem Bereich ist fu¨r alle Proben 2. Das ist in ¨Ubereinstimmung
mit der Annahme, daß bei kleinen Deformationsamplituden der Grundton linear ist, wa¨hrend
der dritte Oberton mit einem Exponenten von 3 ansteigt [Helfland 82]. Bei Betrachtung der


















Abbildung 5.19: Die Phase Φ3 des dritten Obertons in Abha¨ngigkeit der Deformation fu¨r die Proben
C622, C722 und PS580. Die Temperatur wa¨hrend der Messungen betrug 180◦C, die Frequenz 0.1 Hz













Abbildung 5.20: Die Intensita¨t I3/1 des dritten Obertons in Abha¨ngigkeit der Frequenz fu¨r die Proben
C622, C722 und PS580. Die Messungen wurden fu¨r alle Proben bei T=180◦C durchgefu¨hrt, γ0 betrug
50% bei C622 und PS580, 20% bei C722.



















Abbildung 5.21: Die Phase Φ3 des dritten Obertons in Abha¨ngigkeit der Frequenz fu¨r die Proben
C622, C722 und PS580. Die Messungen wurden fu¨r alle Proben bei T=180◦C durchgefu¨hrt, γ0 betrug
50% bei C622 und PS580, 20% bei C722.
relativen Intensita¨t I3/1 ergibt das einen Exponenten von 2. Die Reproduzierbarkeit fu¨r beide
Ka¨mme ist sehr gut.
Die Deformationsamplituden-abha¨ngige Phase Φ3(γ0) ist nur fu¨r C622 gut reproduzierbar.
Ab einem γ0 = 0.2 hat sie einen konstanten Wert von ca. 100◦, die Phase von PS580 hat
einen Wert von etwa 250◦. C722 liefert schlecht reproduzierbare Meßergebnisse fu¨r Φ3. Ap-
proximativ hat diese Probe ab einem γ0 = 0.5 ein Φ3 von etwa 200◦. Generell ist die Phase
Φ3 empfindlicher gegenu¨ber Meßungenauigkeiten als die Intensita¨t I3/1. Besonders, wenn die
Probe nicht vollsta¨ndig relaxiert ist, kann sich das in der Phase durch stark fluktuierende Wer-
te bemerkbar machen. Da die Probe C722 das mit Abstand gro¨ßte Molekulargewicht unter
den untersuchten Proben hat, ist es bei ihr auch am wahrscheinlichsten, daß ihre Relaxationen
noch nicht ausgeklungen sind, wenn die na¨chste Messung begonnen wird, obwohl bei den
Messungen sorgfa¨ltig auf lange Pausen (mindestens 15 Minuten) zwischen den Messungen
geachtet wurde. Mehr Wartezeit konnte nicht aufgebracht werden, da eine Scha¨digung der
Probe durch zu langes Verweilen bei hohen Temperaturen nicht riskiert werden sollte.
Die frequenzabha¨ngige I3/1(ω) ist fu¨r das lineare PS580 ab 3 Hz konstant bei ca. 2% Nicht-
linearita¨t. Fu¨r C622 scheint I3/1 leicht zu fallen, und hat Werte um 0.2%. I3/1 von C722
ist ab einer Frequenz von 0.07 Hz mit großen Fehlern behaftet, was auf Instabilita¨ten (me-
chanisch oder aufgrund Probenausfluß oder Einschnu¨reffekte) wa¨hrend der Messung bei ho-
hen Frequenzen zuru¨ckzufu¨hren ist. Die Phase Φ3 ist fu¨r PS580 (Φ3 = 300◦) und fu¨r C622
(Φ3 = 100◦) konstant, unabha¨ngig von den Frequenzen. ¨Uber das Phasenverhalten von C722
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kann man auf Grund der sehr stark fluktuierenden und nicht reproduzierbaren Daten keine
Aussage machen.
Die Probleme sowohl bei den deformationsamplituden- als auch frequenzabha¨ngigen Messun-
gen von C722 haben ihre Ursache gro¨ßtenteils in dem sehr großen Molekulargewicht dieser
Probe. Auch in linearen Systemen kommt es in so einem Fall zu schlechten Reproduzierbar-
keiten. Die Gefahr des Einschnu¨reffektes wa¨hrend der Messung ist bei einer so za¨hen Probe
wesentlich gro¨ßer als bei ku¨rzerkettigen Proben, die schneller auf die mechanische Belastung
reagieren. Zudem haben hochmolekulare Systeme sehr lange Relaxationszeiten, die in einem
Experiment nicht vollsta¨ndig abgewartet werden ko¨nnen. Sind noch Relaxationen im Gange,
kann es besonders in der Phase des dritten Obertons zu Meßungenauigkeiten kommen, da die-
ser Parameter extrem empfindlich auf eine derartige Sto¨rung reagiert.
Die Probe C622 scheint aber fu¨r eine FT-rheologische Messung geeignete Molekularmasse
zu haben, da die Daten reproduzierbar sind und einen klaren Verlauf haben. Ein Vergleich mit
linearen Systemen wie PS580 la¨sst sich gut ziehen. Die beiden Proben zeigen in I3/1 und Φ3
die gleichen Trends, unterscheiden sich allerdings in ihren genauen Werten. Ob dieser Unter-
schied nur auf den verschiedenen Molekulargewichten der beiden Proben beruht, oder ob auch
das Vorliegen von Verzweigungen in einer Probe eine Rolle spielt, wird durch zuku¨nftige Ver-
gleichsmessungen mit weiteren Modellsystemen festgestellt werden. Um sich auch Zugang
zu hochmolekularen Systemen zu verschaffen, muß eventuell doch auf die Vermessung in
Lo¨sung zuru¨ckgegriffen werden, oder die Proben mu¨ssen mit Additiven stabilisiert werden,
um sie auch bei ho¨heren Temperaturen, bei denen sich die Relaxationszeiten verku¨rzen, un-
tersuchen zu ko¨nnen.
Schließlich wurden die beiden Ka¨mme noch in Abha¨ngigkeit der Deborahzahl gemessen.
Dazu wurde die Temperatur zwischen 140◦C und 200◦ variiert, die Frequenz zwischen 0.1 Hz
und 2 Hz. Die Deformationsamplitude betrug γ0 = 0.5. Fu¨r die Probe C722 wurde durch An-
passen der Masterkurve eine la¨ngste Relaxationszeit τ gescha¨tzt, um damit die Deborahzahl
zu berechnen. Das Ergebnis ist in den Abbildungen 5.22 und 5.23 gezeigt. Zum Vergleich ist
das lineare PS580, das unter denselben Bedingungen gemessen wurde, mit angegeben.
Wie schon in den oben beschriebenen Messungen zeigt sich, daß C622 sehr gut, C722
hingegen nicht reproduzierbare Meßergebnisse liefert. Das erschwert einen Vergleich zwi-
schen den Proben. Zudem ist der experimentell erreichbare De-Bereich fu¨r die Polymer-
schmelzen anders als fu¨r die Polystyrollo¨sungen. Dort wurde in einem Bereich von 0.01 <
De < 50 gemessen, nun ist der Bereich 2 < De < 106. Aufgrund der Beschaffenheit
bezu¨glich Temperaturstabilita¨t, Temperaturabha¨ngigkeit der Lo¨sungsmittelqualita¨t und Rela-
xationsdynamik von Schmelzen und Lo¨sungen kann man experimentell nicht einen beliebigen
De-Bereich erreichen, weil man im Temperatur- und Frequenzbereich eingeschra¨nkt ist. Bei
Lo¨sungen mu¨ssen Temperaturen gewa¨hlt werden, in deren Bereich das Solvens seine Qualita¨t
beibeha¨lt und keine Entmischung entsteht. Bei Schmelzen wird bei (ho¨heren) Temperaturen
gemessen, um die Schmelze u¨berhaupt deformieren zu ko¨nnen. Die Wahl der Frequenzen ist
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Abbildung 5.22: Die Intensita¨t I3/1 des dritten Obertons in Abha¨ngigkeit der Deborahzahl fu¨r die
Proben C622, C722 und PS580 als Vergleich. Die der Berechnung der Deborahzahl zugrundeliegende
Referenztemperatur ist 180◦C, die Deformationsamplitude ist γ0 = 0.5.















Abbildung 5.23: Die Phase Φ3 des dritten Obertons in Abha¨ngigkeit von De fu¨r C622 und C722. Zum
Vergleich ist das lineare PS580 gezeigt. Die Meßbedingungen sind die gleichen wie in Abbildung 5.22.
in Lo¨sungen und Schmelzen abha¨ngig von der mechanischen Stabilita¨t und der Reproduzier-
barkeit. Somit ist in den Abbildungen 5.22 und 5.23 ein vo¨llig anderer De-Bereich zu sehen,
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als in den Lo¨sungsmessungen. Es sind auch weder in der Intensita¨t noch in der Phase deut-
liche Maxima oder Minima zu erkennen. Die Intensita¨t von C622 deutet aber das Minimum
bei De = 1 noch an und ein zweites Maximum bei großen De ist zu vermuten. In jedem Fall
liegen sowohl I3/1 als auch Φ3 von C722 deutlich u¨ber denen von C622. Die Probe mit dem
la¨ngeren Ru¨ckgrat zeigt also ho¨here Nichtlinearita¨ten und ist zudem sta¨rker scherverdickend.
Die lineare Probe PS580 hat sowohl in der Intensita¨t als auch in der Phase ho¨here Werte als
beide Ka¨mme. Betrachtet man das Verha¨ltnis von Armen zu Ru¨ckgrat, so ist das fu¨r diese
Probe 0, fu¨r C722 deutlich gro¨ßer und C622 am gro¨ßten. In dieser Reihenfolge nimmt die
kammartige Struktur in der Probe also zu. In der gleichen Reihenfolge nehmen I3/1 und Φ3 in
Abha¨ngigkeit von De ab. Das bedeutet, daß mit zunehmender Topologiea¨nderung die Nicht-
linearita¨t abnimmt, sowie die Probe scherverdu¨nnender reagiert.
Eine Messung der De-Abha¨ngigkeit der nichtlinearen Parameter ist fu¨r Schmelzen allerdings
eher ungeeignet. Zum einen ist die Gefahr der Meßungenauigkeiten viel gro¨ßer, wenn man
sowohl Temperatur als auch Frequenz variiert, v. a. fu¨r die sehr tra¨gen Polymerschmelzen, die
nach jeder Meßparametera¨nderung sehr lange Relaxationszeiten haben. Zum anderen ist der
De-Bereich, den man fu¨r Schmelzen erreichen kann, ungu¨nstig, um Vergleiche zu bereits in
Lo¨sung untersuchten Topologien [Neidhoefer 04] zu ziehen. Ob bei den hohen Deborahzah-
len, bei denen in der Schmelze gemessen wird, auch Unterschiede zwischen den Topologien
in den nichtlinearen Parametern zu sehen sind, muß noch untersucht werden. Ein wesentlich
einfacherer und vielversprechenderer Weg sind die Frequenz- und Deformationssweeps, die
man in ku¨nftigen Projekten an vielen Vergleichssystemen durchfu¨hren sollte.
Um das nichtlineare Verhalten der Polystyrolschmelzen zu quantifizieren, ist es sinnvoll,
die erhaltenen Daten von I3/1 in Abha¨ngigkeit der Deformationsamplitude (siehe Abbildung
5.18) mit Gleichung 2.48 anzupassen. Da im Rahmen der untersuchten Polystyrolschmelzen
und experimentellen Limitierungen jedoch keine so großen Deformationen angewandt wer-
den konnten, daß I3/1 einen Plateauwert erreicht, wird Gleichung 2.48 fu¨r den Grenzfall sehr
kleiner Deformationsamplituden umgeformt, so daß sich I3/1 = A′γC0 ergibt. Hier ist C das
gleiche wie in der urspru¨nglichen Gleichung und beschreibt die Steigung von I3/1 bei kleinen
γ0. A’ hingegen ist nicht mehr der Plateauwert bei großen γ0, sondern entha¨lt zusa¨tzlich einen
Faktor, der umgekehrt proportional zu γ0 bei I3/1 = A2 ist (der urspru¨gliche Parameter B). Die
Parameter A’ und C werden durch Anpassung der Daten erhalten und gegen das Verha¨ltnis
aus Anzahl und Gewicht der Arme zum Gewicht des Ru¨ckgrats aufgetragen. In Abbildung
5.24 ist diese Auftragung zu sehen: der Parameter C verha¨lt sich wie vorhergesagt und hat im
Rahmen der Meßgenauigkeit einen Wert nahe 2 [Wilhelm 02]. Der Parameter A’ nimmt mit
gro¨ßer werdendem Arme-zu-Ru¨ckgrat-Verha¨ltnis um etwa 80% ab, was bedeutet, daß sich das
Verha¨ltnis aus Plateauwert und kritischem γ0 vera¨ndert.
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Abbildung 5.24: I3/1(γ0) = A′γC0 fu¨hrt zu den Parametern A’ und C und ihrer Abha¨ngigkeit des
Verha¨ltnisses der Arme zum Ru¨ckgrat fu¨r die Proben C622, C722 und PS580. Der Anpassung zugrunde
liegen die Deformationsamplitudensweeps aus Abbildung 5.18.
5.2.3 Simulation der Experimente
Die Deformationssweeps von C622 und C722 wurden mit dem DCPP-Modell simuliert. Die
experimentellen Daten von C622 ko¨nnen gut berechnet werden (Abbildung 5.25), die ¨Uber-
einstimmung von experimentellen und simulierten Daten von C722 ist nicht zufriedenstellend.
Daher wird hier die Simulation fu¨r C622 gezeigt. Die Rechnung basiert auf der Annahme von
8 Armen (q = 4) und einem Verha¨ltnis der Relaxationszeiten von λ1/λs1 = 2. Auch, wenn
die tatsa¨chliche Anzahl der Arme (30) nicht mit der in der Simulation angenommenen Anzahl
u¨bereinstimmt, ko¨nnen die Simulationsergebnisse dennoch fu¨r einen Vergleich herangezogen
werden. Da das Pom-Pom Modell nicht mit der realen Verteilung der Arme am Ru¨ckgrat
u¨bereinstimmt, kann es durchaus sein, daß gute Ergebnisse mit einer anderen als der realen
Anzahl an Armen erzielt werden. Bei einem Rechenmodell, das die Kammstruktur besser be-
schreibt, wu¨rde so eine Differenz eher auf einen Fehler hindeuten. Die Annahme von q = 4
wurde nach einigen Simulationstests gemacht und hat sich am geeignetsten fu¨r die Simulation
herausgestellt.
Die Abbildung 5.25 zeigt, daß sowohl die Intensita¨t als auch die Phase in Abha¨ngigkeit
der Deformationsamplitude mit diesem Modell sehr gut simulierbar sind. Gerade bei I3/1(γ0)
ko¨nnen die experimentellen Werte sehr genau nachgerechnet werden. Die Phasenwerte aus
der Simulation sind zwar gegenu¨ber den experimentellen Ergebnissen leicht verschoben, fol-
gen aber den gleichen Trends (die Unterschiede zwischen experimentellen und simulierten































Abbildung 5.25: Die Intensita¨t I3/1 und die Phase Φ3 des dritten Obertons in Abha¨ngigkeit der De-
formationsamplitude fu¨r die Probe C622. Die Anregungsfrequenz ist 0.1 Hz, die Temperatur ist 180◦C.
Die offenen Ka¨stchen sind die Simulationen der experimentellen Ergebnisse.
Daten liegen jedoch im gleichen Bereich wie fru¨her durchgefu¨hrte Simulationen mit einem
Giesekus-Modell von Polystyrollo¨sungen [Neidhoefer 03b]). Bemerkenswert ist zudem, daß
sich Vorhersagen fu¨r noch gro¨ßere Deformationsamplituden machen lassen ko¨nnen.
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Dieses Ergebnis besta¨tigt, daß fu¨r zuku¨nftige Untersuchungen von Polystyrolschmelzen die
Betonung auf die Deformations- und Frequenzabha¨ngigkeit (im Gegensatz zur De-Abha¨ngig-




In den vorangegangenen Kapiteln wurde die Untersuchung von Polystyrolka¨mmen beschrie-
ben. Dazu war es zuna¨chst no¨tig, die dafu¨r beno¨tigten Proben, die in den Laboren des MPI
hergestellt wurden, eingehend zu charakterisieren. Die anionische Polymerisation, mit der
die Ka¨mme hergestellt wurden, liefert fu¨r lineare Systeme sehr gute Proben, weil sie es
ermo¨glicht, monodisperse Ketten von exakt definierbarer La¨nge zu produzieren.
Im Falle von Ka¨mmen kommen jedoch weitere synthetische Schritte hinzu, na¨mlich die parti-
elle Chlormethylierung des Ru¨ckgrats und seine Verknu¨pfung mit den anionisch hergestellten
Armen. Diese ist a¨ußerst sensitiv bezu¨glich Zeit und Konzentration und fu¨hrt leicht zu Ver-
netzungen in der Probe. Das konnte u. a. mit rheologischen Frequenzsweeps gezeigt werden.
Damit konnten diese Proben nicht fu¨r die rheologische Quantifizierung der Topologie verwen-
det werden.
Zuna¨chst wurden an ihnen jedoch verschiedene Methoden zur Charakterisierung angewandt,
die z. T. die vernetzte Struktur aufdecken konnten. Die GPC erwies sich dabei als zu fehler-
behaftet fu¨r die Bestimmung des Molekulargewichts der Ka¨mme und der Anzahl der Arme.
Genauere Daten konnten, bei kleineren Molekulargewichten, aus der MALDI-TOF Analyse
sowie aus der GPC-MALLS gewonnen werden. Letzere gab auch die entscheidenden Hinwei-
se auf die vorliegende Vernetzung in den Proben. Durch die 1H-NMR-Spektroskopie schließ-
lich konnten Abscha¨tzungen u¨ber die Anzahl der Arme bzw. der Verknu¨pfungsstellen machen.
Es wurde zwar festgestellt, daß die Proben Vernetzungen aufweisen und somit fu¨r die vorgese-
hene rheologische Analyse unbrauchbar sind, dennoch konnte daraus eine Charakterisierungs-
prozedur entwickelt werden, die man auf zuku¨nftig synthetisierte Ka¨mme anwenden sollte. Es
ist unerla¨sslich, nach jedem Syntheseschritt das Produkt zu kontrollieren: mit der Rheologie
und der GPC(-MALLS) kann die Vernetzung von Armen oder Ru¨ckgrat nach deren Synthese
und v. a. nach dem Funktionalisierungsschritt u¨berpru¨ft werden. MALDI-TOF liefert genaue
Angaben zum Molekulargewicht und seine Verteilung und schließlich kann die tatsa¨chliche
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Anzahl der Arme mit NMR bestimmt werden. Bei der Optimierung der Synthese muß die
sorgfa¨ltige Charakterisierung parallel durchgefu¨hrt werden.
Es wurden im Rahmen dieser Arbeit Proben aus anderen Laboren teils als Lo¨sung, teils
in der Schmelze FT-rheologisch untersucht. In beiden Formen haben Polystyrolka¨mme ein
unterschiedliches Verhalten im linearen Bereich. Die Masterkurven dieser Proben haben eine
Plateauzone, in der die beiden Module G′ und G′′ parallel verlaufen und sehr a¨hnliche Werte
haben. Es zeichnet sich jedoch ab, daß die Masterkurven von Ka¨mmen, die eher ,,linear” aus-
sehen, also ein langes Ru¨ckgrat im Gegensatz zu wenigen, kurzen Armen (teilweise auch mit
Ma < Mc) haben, fast nicht mehr von Masterkurven von linearen Polystyrolen zu unterschei-
den sind.
Im nichtlinearen Bereich wurden die Polystyrollo¨sungen in Anlehnung an Vorga¨ngerarbei-
ten [Neidhoefer 03a] in Abha¨ngigkeit der Deborahzahl gemessen. In der Intensita¨t des dritten
Obertons I3/1 zeichnet sich hier ein deutlich unterscheidbares Verhalten gegenu¨ber linearen
Systemen ab, wobei die Ka¨mme mit wenigen, kurzen Armen wiederum kaum Abweichungen
gegenu¨ber linearem Polystyrol zeigen. Es ist zu vermuten, daß hier die unterschiedlichen Re-
laxationszeiten von Ru¨ckgrat und Armen eine große Rolle spielen und damit der Verlauf von
I3/1 stark abha¨ngig ist von den La¨ngen der beiden Komponenten, ihr Verha¨ltnis zueinander
und die Statistik, mit der die Arme auf dem Ru¨ckgrat verteilt sind. Die zu I3/1 zugeho¨rige
Phase Φ3 zeigt bei den Ka¨mmen teilweise a¨hnliche Trends wie lineare Ketten, z. T. jedoch mit
deutlich ho¨heren Maxima bei De ≈ 10. Wie jedoch der Zusammenhang zwischen vorhande-
nen Armen und der Ho¨he des Maximums ist, kann anhand der vorhandenen Meßergebnisse
noch nicht gesagt werden. Dazu mu¨ssen noch mehr Vergleichssysteme untersucht werden. In
den bisherigen Untersuchungen verschiedener Topologien (lineare Ketten und sternfo¨rmige
Systeme, [Neidhoefer 04]), wurde gesehen, daß der Verzweigungspunkt in einem Stern zu ei-
ner Reduktion in Φ3 fu¨hrt. Demnach wurde angenommen, daß weitere Verzweigungspunkte,
wie in Ka¨mmen, zu einer noch sta¨rkeren Reduktion fu¨hren. Da dies offensichtlich nicht der
Fall ist, wird davon ausgegangen, daß die Anzahl der Verzweigungen nicht allein entscheidend
fu¨r den Betrag von Φ3 (und damit u¨ber die Aussage, wie scherverdickend oder -verdu¨nnend
sich die Probe unter LAOS-Bedingungen verha¨lt) ist, sondern noch weitere Parameter, wie z.
B. die Verteilung der Arme auf dem Ru¨ckgrat, ein Rolle spielen. Diese zu identifizieren und
zu quantifizieren sollte Inhalt zuku¨nftiger Untersuchungen von Polystyrolen unterschiedlicher
Topologien werden.
Auch die DCPP-Simulationen von diesen Daten konnten die Trends der Experimente zwar
besta¨tigen, fu¨r Vorhersagen des Verhaltens von Ketten mit unterschiedlicher Anzahl von Ar-
men und deren La¨nge mu¨ssen noch weitere Ka¨mme untersucht und simuliert werden. Dabei
ist zu beachten, daß die heterogene Verteilung der Arme auf dem Ru¨ckgrat nicht der Pom-pom
Struktur entspricht und fu¨r eine quantitative Analyse der experimentellen Daten ein genaueres
Modell entwickelt werden mu¨sste.
Bei der Untersuchung der Polystyrolschmelzen wurden zuna¨chst
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Deformationsamplituden- und Frequenzsweeps gemessen, die Aufschluß daru¨ber geben
konnten, bei welcher Frequenz bzw. Deformationsamplitude die Proben in den nichtli-
nearen Bereich u¨bergehen (I3/1 > 0.5%). Dies scheint ein sinnvoller Ansatz zu sein,
unterschiedliche Topologien zu untersuchen, und sollte auf eine breitere Palette von Ka¨mmen
ausgeweitet werden. Es wurde anhand der Messung der Nichtlinearita¨t I3/1 in Abha¨ngigkeit
der Deformationsamplitude deutlich, daß der Eintritt in den nichtlinearen Bereich fu¨r die
verschiedenen Schmelzen unterschiedlich ist. Das wird deutlich in dem Fitparameter A’, der
mit zunehmendem Verha¨ltnis von Armen zu Ru¨ckgrat um etwa 80% abnimmt. Der Parameter
A’ korreliert mit dem Plateauwert von I3/1(γ0) und dem Kehrwert von γ0. und wird aus
der Anpassung von Deformationsamplitudensweeps erhalten. Er eignet sich somit gut, die
Topologie der Polystyrolschmelzen zu quantifizieren.
Auch die Phase Φ3 nimmt in den unterschiedlichen Proben verschiedene Werte an. Diese
Daten lassen sich gut simulieren und zudem noch auf experimentell nicht mehr zuga¨ngliche
Bereiche ausweiten. Ein Problem bei der Messung von Schmelzen ist das Molekulargewicht
Mw, da Messungen von Proben mit einem sehr hohen Mw schlecht reproduzierbar sind
aufgrund von mechanischen Instabilita¨ten, Ausfluß der Probe und auftretenden Normal-
kra¨ften. Das zeigt v. a. auch die Messung der nichtlinearen Parameter in Abha¨ngigkeit der
Deborah-Zahl.
Die beschriebenen Untersuchungen der Polystyrolka¨mme zeigen, daß es deutlich schwie-
riger ist, die komplizierte Topologie eines Kammes mittels FT-Rheologie zu bestimmen. Im
Gegensatz zu der genau definierten Struktur einer Kette oder eines Sterns mit nur einem Ver-
knu¨pfungspunkt, werden an das Ru¨ckgrat eines Kamms eine schwierig genau festzulegende
Anzahl Arme statisch u¨ber die ganze La¨nge verteilt. Damit ist die Kamm-Probe in sich schon
ein polydisperses System, mit unterschiedlichen Relaxationszeiten der Segmente.
Um die damit verbundenen Ungenauigkeiten in Messungen mo¨glichst einzuda¨mmen, ist es auf
jeden Fall besser, Schmelzen zu messen, um nicht durch das Lo¨sungsmittel zusa¨tzliche Dy-
namik in der Probe zu erzeugen, die schwierig zu interpretieren ist. Am vielversprechendsten
sind die Messungen in der Schmelze, bei denen Deformations- und Frequenzsweeps durch-
gefu¨hrt wurden. Diese Daten sind - bei nicht zu hochmolekularen Proben - reproduzierbar und
simulierbar. Fu¨r ku¨nftige Projekte sollte eine breite Auswahl an Ka¨mmen untersucht werden,
angefangen von solchen, mit wenigen, kurzen Armen, bis hin zu ,,richtigen” Ka¨mmen mit
langen und zahlreichen Armen. Zusammen mit der DCPP-Simulation, die dieses Experiment
besonders gut simulieren kann, sollten damit langfristig Vorhersagen u¨ber das Verhalten von







Mit rheologischen Messungen ko¨nnen Polymere auf ihre Dynamik, Viskosita¨t und ihr Mole-
kulargewicht hin untersucht werden [Macosko 94, Larson 99]. Zusa¨tzlich ermo¨glicht es die
FT-Rheologie, mechanische Nichtlinearita¨ten bzgl. der Intensita¨t und der Phase der Oberto¨ne
zu quantifizieren [Wilhelm 98, Wilhelm 99, Wilhelm 00].
Es stellt sich nun die Frage, welchen Einfluß die mechanischen Kra¨fte auf die lokale molekula-
re Relaxationsdynamik der Polymere haben. Um das herauszufinden, muß der Verscherungs-
prozess auf molekularer Ebene gemessen werden, was bedeutet, daß das LAOS-Experiment
in situ mit einer weiteren Meßmethode kombiniert werden sollte. Dafu¨r eignet sich die dielek-
trische Spektroskopie optimal, auf Grund ihrer Breitbandigkeit, Sensitivita¨t und der Mo¨glich-
keit, in einer gleichen Geometrie a¨hnliche Relaxationen zu detektieren wie in der Rheologie
(siehe Abbildung 7.1) [Kremer 03].
Bei der Durchfu¨hrung eines solchen Experiments bedarf es einer Probe mit Dipolmo-
ment. Im Rahmen dieser Arbeit wurde 1,4-cis-Polyisopren gewa¨hlt, ein sowohl rheologisch
als auch dielektrisch ha¨ufig untersuchtes Polymer (z. B. [Watanabe 93, Watanabe 96]), das
einen Typ-A Dipol [Stockmayer 69] (ein Dipolmoment entlang der gesamten Kette) besitzt.
Dieser erlaubt es, den sogenannten ,,Normal Mode”-Prozeß zu messen, der die la¨ngste Rela-
xationszeit im Polymer angibt und deswegen mit dem Kreuzungspunkt von G′ und G′′ in der
rheologischen Masterkurve korreliert werden kann. Dadurch eignet sich diese Probe zur Un-
tersuchung des Einflusses von LAOS auf die Polymerdynamik, die man mit der dielektrischen
Spektroskopie mißt.
In den folgenden Kapiteln werden die Grundlagen der dielektrischen Spektroskopie kurz
aufgefu¨hrt und Versuchsaufbau sowie -durchfu¨hrung der neuen Rheo-Dielektrik detailliert
beschrieben. Desweiteren wird die Beschaffenheit der Probe ausfu¨hrlich diskutiert, und die
ersten Ergebnisse werden pra¨sentiert und diskutiert.
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In den vergangenen Jahren hat sich aus der dielektrischen Spektroskopie eine extrem breit-
bandige (bis zu 18 Frequenzdekaden) und hochauflo¨sende Methode entwickelt, und es exi-
stiert mittlerweile eine Vielzahl kommmerzieller Aufbauten. Die theoretischen Grundprinzi-
pien der dielektrischen Spektroskopie sollen hier kurz zusammengefasst werden. Detaillierte
Ausfu¨hrungen finden sich in der Literatur, z. B. [McCrum 91, Kremer 03].
Abbildung 8.1: Die Probe in einem Kondensator mit angelegter Spannung.
Wa¨hrend einer dielektrischen Messung befindet sich eine nichtleitende Probe mit Dipol-
moment in einem elektrischen Kondensator (siehe Abbildung 8.1), an den eine oszillierende
Spannung
U = U0 sin(ωt) (8.1)
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angelegt wird. Sie erzeugt einen ebenfalls oszillierenden Strom I , der um ϕ phasenverschoben
ist:
I = I0 sin(ωt+ ϕ). (8.2)





Die in der Probe vorhandenen molekularen Dipolmomente µ orientieren sich dabei in Rich-
tung des Feldes E, d. h. das Anlegen von E erzeugt in der Probe eine Polarisation P :
P = ε0(ε
∗ − 1)E. (8.4)
Hier sind ε0 = 8.854 · 10−12AsV −1m−1 die Dielektrizita¨tskonstante im Vakuum und ε∗ die
sogenannte komplexe, dielektrische Funktion oder dielektrische Permittivita¨t. Fu¨hrt man die
dielektrische Verschiebung D
D = ε0E + P = ε0ε
∗E (8.5)
ein, so ergibt sich fu¨r die Polarisation
P =D −D0 = (ε∗ − 1)ε0E = χ∗ε0E. (8.6)
χ∗ ist die komplexe dielektrische Suszeptibilita¨t. Das bedeutet, die Polarisation dru¨ckt die
dielektrische Verschiebung, die aus der Materialantwort auf das externe Feld entsteht, aus.







µi + P∞. (8.7)
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Hier sind V das Volumen, µi die einzelnen permanenten Dipole und P∞ die induzierte Pola-
risation.
Die Relaxationspha¨nomene, die mit der dielektrischen Spektroskopie beobachtet werden,
begru¨nden sich in den Fluktuation der orientierten, permanenten Dipole. Um das zu beschrei-
ben, ist es no¨tig, vom elektrostatischen Bild wegzugehen und sich der Linear Response Theory
(Lineare Antwort) zuzuwenden.
Die dielektrische Relaxation ist die zeitabha¨ngige Antwort eines Systems auf eine a¨ußere
Sto¨rung, die einer linearen Funktion gehorcht (fu¨r kleine Feldsta¨rken und ein isotropisches
System). Sie gehorcht dem Boltzmann-Superpositions-Prinzip, das aussagt, daß eine Serie
von Sto¨rungen in dem System eine Antwort hervorrufen, die sich auf die Summe der Sto¨run-
gen bezieht. In der Dielektrik ist die Sto¨rung das zeitabha¨ngige elektrische Feld E(t) und die
Antwort die Polarisation P (t). Das ergibt:







Gleichung 8.8 gehorcht dem Linearita¨tsprinzip, d. h. die Antwort des Systems auf zwei
Sto¨rungen ist gleich der Summe der Antworten auf zwei einzelnen Sto¨rungen. Außerdem
ist Gleichung 8.8 kausal, es tragen also nur Sto¨rungen in der Vergangenheit zu der Antwort
bei einer Zeit t bei.
ε(t) kann als zeitabha¨ngige Antwort direkt gemessen werden, indem das a¨ußere Feld in ei-
nem Stufenschritt vera¨ndert wird. Der Zusammenhang zwischen a¨ußerem Feld, Polarisation
und dielektrischer Funktion ist in Abbildung 8.2 dargestellt.
Wird eine stationa¨re periodische Sto¨rung E(t)(ω) = E0exp(−iωt) mit der Winkelge-
schwindigkeit ω appliziert, so kann man Gleichung 8.8 auch folgendermaßen schreiben:
P (t)(ω) = ε0(ε
∗(ω)− 1)E(t)(ω) (8.9)
mit der komplexen dielektrischen Funktion ε∗(ω) = ε′(ω) − iε′′(ω). Der reale Teil ε′(ω) ist
proportional zu der reversibel gespeicherten Energie, der Imagina¨rteil ε′′(ω) ist proportional
zu der dissipierten Energie. Der Zusammenhang mit der zeitabha¨ngigen dielektrischen Funk-
tion ist u¨ber eine halbseitige Fourier Transformation gegeben:
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Abbildung 8.2: Schematischer Zusammenhang zwischen dem zeitabha¨ngigen elektrischen Feld ∆E
(oben) und der Polarisation P , die sich aus Orientierungspolarisation und der induzierten Polarisation
(beides ausgedru¨ckt durch ε(t)) zusammensetzt (unten). Adaption aus [Kremer 03].
ε∞ ist der Grenzwert von ε′(ω) fu¨r unendlich große ω. Im Gegensatz dazu ist εs =
limω→0 ε
′(ω). Die Differenz der beiden ist die sogenannte dielektrische Sta¨rke ∆ε = εs − ε∞
(siehe Abbildung 8.2).
Die fluktuierende Polarisation wird durch eine Autokorrelationsfunktion ausgedru¨ckt
f(t) =
〈∆P (t)∆P (0)〉
〈∆P 2〉 , (8.11)








exp {iωt} f(t)dt. (8.12)







f(t)exp {iωt} dt (8.13)
und ist ein Ausdruck fu¨r die spektrale Dichte, also die Frequenzverteilung der Fluktuation.
¨Uber das Fluktuation-Dissipations-Theorem kann man diese wieder mit dem Imagina¨rteil der







(k ist die Boltzmannkonstante).
8.2 Relaxationsmodelle
Relaxationsprozesse zeigen im dielektrischen Spektrum in ε′′(ω) einen Peak und in ε′(ω) eine
Stufe. Um die Spektren zu analysieren, bedient man sich in der Regel verschiedener Modell-
Funktionen.
Der einfachste Ansatz ist das Debye-Modell, in dem angenommen wird, daß die Polarisati-






Die Proportionalita¨tskonstante ist das negativ Inverse der charakteristischen Relaxationszeit
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und einer komplexen dielektrischen Funktion, die im Fourier-Raum




lautet. Die dielektrische Sta¨rke ist ∆ε = εS − ε∞ und die Debye Relaxationszeit ist τD =
1/ωD.
Dieses Modell beschreibt die realen Relaxationen jedoch nur ungenu¨gend, da die Peaks in
ε′′(ω) meistens breiter als durch das Debye-Modell beschrieben und zudem asymmetrisch
sind, was mit dem Debye-Modell nicht beru¨cksichtigt werden kann.
Ein Modell, das die Peakverbreiterung mit einschließt, ist das Cole/Cole-Modell [Cole 41]:




Der Parameter α fu¨hrt fu¨r 0 < α ≤ 1 zu einer symmetrischen Verbreiterung des Peaks, je
kleiner α desto breiter der Peak, fu¨r α = 1 wird die Funktion wieder zur Debye-Funktion.
Eine asymmetrische Verbreiterung des Peaks wird im Cole/Davidson-Modell angenommen,
durch die Einfu¨hrung des Parameters β (0 < β ≤ 1)[Davidson 51]:




Es ist zu beachten, daß hierbei die Relaxationszeiten τCD nicht mit dem Peakmaximum
von ε′′(ω) zusammenfa¨llt.
Das ha¨ufig verwendete [Adachi 85] Havriliak-Negami Modell schließlich kombiniert sowohl
das Cole/Cole- und als auch das Cole/Davidson Modell [Havriliak 67]:




Hier ist α > 0 und beschreibt die Peak-Breite: je kleiner α, desto breiter der Peak. Die
Steigung der niedrigfrequenten Flanke des Peaks von ǫ′′ (in einer logarithmischen Skala) geht
mit ωα. Die hochfrequente Flanke hat eine Steigung proportional zu ω−αβ mit αβ ≤ 1. Der
Parameter β beschreibt die Asymmetrie des ǫ′′-Peaks. Fu¨r β = 1 ist er symmetrisch, fu¨r
kleinere β nimmt die Symmetrie ab.
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Die in den folgenden Kapiteln vorgestellten dielektrischen und rheo-dielektrischen Un-
tersuchungen beschra¨nken sich auf die Messung der la¨ngsten Relaxationszeit, also des Nor-
mal Mode. Das ist der Peak bei den niedrigen Frequenzen. Um nur den Normal Mode al-
leine mit einem Modell zu fitten, eignet sich eine Superposition von einer Debye- und einer
Cole/Davidson-Funktion:







Hier wird die Hochfrequenz-Flanke mit dem Exponenten −β beschrieben, τD = τ ist die
charakteristische Relaxationszeit (die mit der Frequenz am Peakmaximum korreliert ist),
∆ε = ∆ε1 + ∆ε2 ist die dielektrische Sta¨rke der Prozesse, d. h. die gesamte Fla¨che unter
dem Peak von ε′′(ω) bzw. die Ho¨he der Stufe in ε′(ω). Diese Superposition beru¨cksichtigt,
daß das dielektrische Spektrum auf mehreren ungeraden Eigenmoden basiert [Watanabe 01],
die keine reinen Rouse-Moden, sondern eine Mischung aus Rouse-, Reptations- und ande-
ren Moden sind. Die erste Mode (p = 1) wird mit der Debye-Funktion gefittet. Die Moden
ho¨herer Ordnung (p = 3, 5, 7...) haben abnehmende Intensita¨t. Sie werden superponiert. Das
Spektrum, das sie zusammengenommen ergeben, wird durch die Cole/Davidson-Funktion gut
beschrieben. Ein Beispiel fu¨r solch eine Anpassung ist in Abbildung 8.3 gegeben.










 Zone 1: Debye
 Zone 2: Cole-Davidson
 Summe der Fit-Funktionen
 Experimentelle Daten
Abbildung 8.3: Beispiel fu¨r die Superposition einer Debye- und einer Cole/Davidson- Funktion (die
Probe ist 1,4-cis-Polyisopren mit einem Mw von 55 kg/mol, T = 283 K).
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8.3 Dipolmomente von polymeren Modellsystemen und ihre Dynamik
Gema¨ß der Stockmayer-Klassifizierung [Stockmayer 69], gibt es drei Klassen von Dipolen in
Polymeren: den Typ A, der sein Dipolmoment entlang des Ru¨ckgrats hat, den Typ B, der sei-
ne Dipolmomente senkrecht zum Ru¨ckgrat hat und schließlich den Typ C, der Dipole in den
Seitenketten hat. Diese drei Mo¨glichkeiten sind zusammen mit Beispielen in Abbildung 8.4
dargestellt. In Typ C Polymeren ko¨nnen mittels dielektrischer Spektroskopie die Seitengrup-
pen anhand ihrer Relaxationen differenziert werden [Zentel 84], Typ A Polymere werden mit
dielektrischer Spektroskopie weitgehend auf die Dynamik entlang der Kette oder ihrer Seg-
mente hin untersucht. Weitere Vertreter des im Rahmen dieser Arbeit untersuchten Typ A Po-
lymers sind Poly(ǫ-Caprolacton), Poly(propylen oxid), oder Poly(2,6-dichloro-1,4-phenylen
oxid). 1,4-cis-Polyisopren ist unter den Typ A Polymeren eines der meist untersuchten und
dielektrisch charakterisierten (siehe u. a. [Adachi 93, Kremer 89, Kremer 03, Watanabe 93,
Watanabe 96, Matsumiya 98]). Die Fluktuation dieser Dipole fu¨hrt nun dazu, daß wir die Be-
Abbildung 8.4: Die Dipol-Typen von Polymeren gema¨ß der Stockmayer-Klassifizierung.
wegungen oder Reorientierungen einer amorphen Polymerkette oder ihrer Segmente messen
ko¨nnen. Dabei ist es nur bei einem Typ A Dipol mo¨glich, die Relaxation der gesamten Kette zu
beobachten. Deshalb wurde ein Typ A Dipol, 1,4-cis-Polyisopren, in dieser Arbeit verwendet.










in dem der erste Term die Eigenkorrelation des Dipolmoments in einem Kettensegment,
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der zweite Term die Kreuzkorrelationen der Dipole zwischen verschiedenen Segmenten be-
schreibt. Das gesamte Dipolmoment einer Polyisoprenkette korreliert mit dem End-zu-End-
Abstand des Polymers:






mit dem Bindungsvektor u(n, t) und dem Dipolmoment µ0 der Submoleku¨le (oder Monome-
reinheiten). Die Bewegung der ganzen Polymerkette, genauer gesagt die Fluktuation des End-
zu-End-Vektors, fu¨hrt in einem dielektrischen Spektrum zu dem Normal Mode, dessen Peak-
maximum (von ε′′(ω)) die la¨ngste Relaxationszeit des Moleku¨ls angibt. Diese globale Be-
wegung der Kette ha¨ngt (in einem gewissen Mw-Bereich) mit dem Skalierungs-Exponenten 4
vom Molekulargewicht ab [Kremer 03, Boese 90b, Boese 90a, Scho¨nhals 93, Abdel-Goad 04]
mit τ ∝M4.
In einem mechanischen Spektrum ist dieser Prozess ebenfalls detektierbar. Dort heißt er termi-
nale Zone. Da es das Ziel dieses Projektes ist, die mechanische und die dielektrische Spektro-
skopie gleichzeitig durchzufu¨hren, ist es entscheidend, daß mit beiden Methoden der gleiche




Fu¨r die Experimente wurde ein neuer Aufbau konstruiert, der ein ARES-Rheometer (TA In-
struments) und den dielektrischen ALPHA-Analyzer (Novocontrol Technologies) verbindet
(siehe Abbildung 9.1). Beide Gera¨te zeichnen sich durch ho¨chste Auflo¨sung und Sensitivita¨t
aus. Der ALPHA-Analyzer macht es mo¨glich, in einem Gera¨t 12 Dekaden Frequenzbereich
zu messen (3·10−5 Hz bis 2·107 Hz), 16 Dekaden Impedanzbereich (10−2Ω bis 1014Ω) und 15
Dekaden Kapazita¨tsbereich (10−15 F bis 1 F). Diese Meßbereiche u¨bertreffen um einige Deka-
den die Meßbereiche, die durch fru¨here rheo-dielektrische Messungen mit Kapazita¨tsbru¨cken
erreicht wurden [Watanabe 99a, Watanabe 02]. Abha¨ngig von der angelegten Kapazita¨t er-
reicht dieser neue Versuchsaufbau eine tan δ-Auflo¨sung von±3 · 10−5 bis±10−3. Technische
Details des Rheometers wurden bereits in Kapitel 2.3.5 erla¨utert.
Der ALPHA Analyzer ist mit einem der Computer verbunden, die das Rheometer kon-
trollieren bzw. die Rohdaten fu¨r die FT-Rheologie aufnehmen und verarbeiten, um die dielek-
trischen Ergebnisse mit der Novocontrol Windeta Software aufzunehmen und auszuwerten.
Der Ofen des Rheometers dient als Probenzelle fu¨r die in situ Messungen und schirmt gleich-
zeitig vor elektrischen Feld-Sto¨rungen, Sauerstoff und Luftfeuchtigkeit ab. Die Messungen
werden unter Inertbedingungen (Stickstoffatmospha¨re) durchgefu¨hrt.
Fu¨r diesen Zweck war es no¨tig, sowohl neue Geometrien als auch Halterungen zu entwerfen
und herzustellen. Die Geometrien, zwei Platten von 15 mm Durchmesser, wurden mit Ka-
beln verbunden und haben eine Isolierung zu den Halterungen. Details und Abbildungen dazu
finden sich im Anhang A. Der Abstand der Platten wa¨hrend der Messungen betrug 0.1 mm.
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Abbildung 9.1: Versuchsaufbau: das ARES Rheometer wird mit einem ALPHA Analyzer kombiniert,
der Ofen ist die Probenzelle fu¨r die in situ-Messungen. Das Koordinatensystem gibt die Scherrichtung
(x,y) und die Richtung des angelegten Feldes (z) an.
9.2 Untersuchte Proben
Die Proben sind anionisch [McGarth 81] synthetisierte, lineare 1,4-cis-Polyisoprene mit un-
terschiedlichen Molekulargewichten. Jede Probe zeichnet sich durch geringe Polydispersita¨t
aus. Ihre Mikrostruktur wurde mit 1H- und 13C-Spektroskopie besta¨tigt (siehe Tabelle 9.1).
Um unerwu¨nschte Leitfa¨higkeit durch Verunreinigungen mit Li+-Ionen zu vermeiden, wur-
den die in THF gelo¨sten Proben mit Methanol so lange gefa¨llt, bis keine Tru¨bung in der
Lo¨sung mehr auftrat. Zur Kontrolle wurde mit DSC auch die Glasu¨bergangs-Temperatur Tg
bestimmt.
Name Mw[kg/mol] Mw/Mn 1,4-trans-Isomer 1,4-cis-Isomer 3,4-Isomer Tg[◦C]
PI 55 54.8 1.03 23.6% 70.9% 5.5% -63
PI 80 79.1 1.04 23.6% 70.9% 5.5% -64
PI 70 68.5 1.02 24.5% 69.5% 6.0% -62
Tabelle 9.1: ¨Uberblick u¨ber die untersuchten Proben. PI 55 und PI 80 wurden in den Labors des MPIP
hergestellt, PI 70 ist eine kommerzielle Probe der Firma PSS.
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9.3 Prinzip der rheo-dielektrischen Messung
Bevor die Proben mit der neuen, rheo-dielektrischen Methode vermessen wurden, wurden an
ihnen rein linear oszillatorisch-rheologische und ausschließlich dielektrische Untersuchungen
durchgefu¨hrt.
Zuerst wurden Frequenzsweeps von den Proben gemacht, um daraus mittels der Zeit-
Temperatur-Superposition (TTS) eine Masterkurve zu erhalten. Ziel dieser Messung ist es,
die Temperatur und zugeho¨rige Frequenz herauszufinden, bei der sich die Module G′ und G′′
kreuzen, um daraus die mechanische la¨ngste Relaxationszeit der Reptation zu bestimmen.
Diese Frequenz sollte so gewa¨hlt werden, daß sie gut im dielektrischen Meßfenster zu
sehen ist, also zwischen 0.1 Hz und 100 Hz. Beachtet man noch, daß die Verscherung
fu¨r die spa¨ter durchzufu¨hrenden rheo-dielektrischen Messungen bei einer nicht zu großen
Frequenz stattfinden sollte, um die mechanische Stabilita¨t zu sichern, verkleinert sich der
anzuwendende Meßbereich auf 0.1 Hz bis 20 Hz.
Außerdem wurden noch FT-rheologische Messungen durchgefu¨hrt, um den nichtlinearen
Bereich der Proben auszutesten. Die Kenntnis daru¨ber, ob sich die Probe im linearen oder
nichtlinearen Bereich der rheologischen Messung befindet, ko¨nnte fu¨r das Versta¨ndnis
und die Interpretation der mit der neuen Methode erhaltenen Daten wichtig sein. Es ist
zu erwarten, daß sich die Probe dielektrisch unter kleiner mechanischer Sto¨rung weniger
vera¨ndert, als unter großen mechanischen Scheramplituden, durch die die Probe nichtlinear
reagiert. Wie sich die mechanische Nichtlinearita¨t auf die dielektrische Relaxation auswirkt,
ist ein wichtiger Aspekt bei der Betrachtung molekularer Dynamik in Polymeren.
Bei der aus der Masterkurve erhaltenen Temperatur wurden anschließend dielektrische
Spektren aufgenommen, um zu verifizieren, daß der Normal Mode, also der Peak, der
durch die la¨ngste Relaxationszeit der Ketten verursacht wird, tatsa¨chlich im dielektrischen
Meßbereich liegt (siehe Abbildung 9.2), da sich die Relaxationszeiten aus der Rheologie und
aus der Dielektrik voneinander unterscheiden aufgrund der unterschiedlichen Deformations-
und Feldfluktuationen unter Einfluß von a¨ußeren Sto¨rungen.
Schließlich werden weitere dielektrische Spektren gemessen, diesmal unter rheologi-
scher Verscherung. Die Scheramplituden γ0 werden dabei zwischen 0.2 und 1.6 variiert
(gro¨ßere Scheramplituden sind unter den gewa¨hlten Temperaturen und Frequenzen nicht
mo¨glich, da Instabilita¨ten aufgrund von Ausfluß der Probe auftreten). Die Frequenz und die
Temperatur werden der Masterkurve am Kreuzungspunkt entnommen. Die genauen Werte
dieser Parameter werden bei der Vorstellung der jeweiligen Ergebnisse erla¨utert. Sowohl die
ungesto¨rten dielektrischen Spektren als auch die rheo-dielektrischen Spektren werden mit ei-
ner ¨Uberlagerung einer Debye- und einer Cole/Davidson-Funktion angepasst (siehe Kapitel
8.2), und die erhaltenen Parameter werden diskutiert.
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Abbildung 9.2: Zusammenhang zwischen den la¨ngsten Relexationszeiten τ , die aus den rheologischen
(τrheo) und den dielektrischen (τdiel) gewonnen werden.
Kapitel 10
Kombination von LAOS und
dielektrischer Spektroskopie an
1,4-cis-Polyisopren
10.1 Rheologische Messungen an 1,4-cis-Polyisopren
Um das rheologische Verhalten der Polyisoprene zu charakterisieren, wurden alle Proben
bei verschiedenen Temperaturen (je nach Probe im Bereich von 10◦C bis 25◦C) in einem
Frequenzbereich von 0.02 Hz bis 15 Hz vermessen. Diese Daten wurden mittels TTS-
Verschiebungsfaktoren zu einer Masterkurve vereinigt, in der man einen resultierenden Fre-
quenzbereich von 4 · 10−1 Hz bis 2 · 105 Hz erreicht. Abbildung 10.1 zeigt am Beispiel PI
55 solch eine Masterkurve bei der Referenztemperatur 10◦C. Bei dieser Temperatur liegt der
Kreuzungspunkt der beiden Module bei νrheo = 11.45 Hz. Fu¨r die beiden anderen Proben
ergaben sich jeweils Tref = 25◦C fu¨r PI 70 und PI 80, sowie νrheo = 7.98 Hz (PI 70) und
νrheo = 8.24 Hz (PI 80).
Im Hinblick darauf, daß bei diesen Temperaturen und Frequenzen bei variierenden
Scheramplituden von 0.2 ≤ γ0 ≤ 1.6 spa¨ter die rheo-dielektrischen Messungen durch-
gefu¨hrt werden, wurden unter diesen Bedingungen rheologische Zeitsweeps durchgefu¨hrt und
die Module betrachtet. Das Ergebnis dieses Tests ist fu¨r alle drei Proben (unter den jeweili-
gen Meßbedingungen) in Abbildung 10.2 gezeigt. Aus experimentellen Gru¨nden konnte die
Probe PI 80 nur bis zu einer Scheramplitude von γ0 = 1.2 vermessen werden. Bei ho¨her-
en Scheramplituden begann die Probe auszufließen. Stellvertretend fu¨r die linearen rheologi-
schen Messungen wird das Modul G′′ gezeigt. Alle drei Proben fallen in G′′ mit zunehmender
Scheramplitude um etwa zwei Gro¨ßenordnungen ab, sobald die Probe das nichtlineare Re-
gime bei γ0 ≃ 0.4 erreicht.
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Abbildung 10.1: Masterkurve der Probe PI 55. Die Referenztemperatur ist 10◦C. Der Kreuzungspunkt
der beiden Module liegt bei 11.45 Hz.
Auffa¨llig ist, daß sich PI 70 trotz des sehr a¨hnlichen Molekulargewichtes und Glaspunktes von
den anderen beiden Proben unterscheidet und einen deutlich niedrigeren Wert in G′′ hat. Da
es zur Etablierung der neuen Methode jedoch no¨tig ist, in ihren Eigenschaften zuverla¨ssige
Proben zu haben, wurde PI 70 nicht mituntersucht. In Abschnitt 10.4 wird diese Probe noch
genauer diskutiert.
Um die Nichtlinearita¨t der Probe quantititativ zu bestimmen, wird mittels FT-Rheologie
die Intensita¨t des dritten Obertons I3/1 in Abha¨ngigkeit der Scheramplitude gemessen. Die
Ergebnisse der Proben PI 55, PI 70 und PI 80 sind in Abbildung 10.3 gezeigt. Fu¨r diese Mes-
sung mußten abweichende Bedingungen gewa¨hlt werden (T = −5◦C fu¨r PI 55 und T = 20◦C
fu¨r PI 70 und PI 80, νrheo = 1.6 Hz fu¨r PI 55 und PI 80, νrheo = 1.6 fu¨r PI 70), da die Re-
produzierbarkeit der FT-rheologischen Ergebnisse fu¨r Frequenzen, die gro¨ßer als 2 Hz sind,
nicht mehr gewa¨hrleistet ist, da das Signal-zu-Rausch-Verha¨ltnis zu klein wird und außerdem
die Proben ausfließen oder Einschnu¨reffekte auftreten ko¨nnen. Damit sich die Proben jedoch
trotzdem im gleichen Bereich in der Masterkurve befinden, wie sie es in den u¨brigen Messun-
gen sind, muß die Temperatur entsprechend vera¨ndert werden.
Die Proben PI 55 und PI 80 zeigen aufgrund ihres a¨hnlichen Molekulargewichts auch ein
a¨hnliches Verhalten bzgl. der Nichtlinearita¨t. Ihr I3/1 steigt mit zunehmender Scheramplitude
von ca. 0% linear an und erreicht bei einer Scheramplitude von γ0 ≃ 0.6 eine signifikante
Nichtlinearita¨t von 0.6%. PI 80 erreicht dabei etwas ho¨here Werte fu¨r I3/1 aufgrund der et-
was gro¨ßeren Kettenla¨nge. Unerwarteterweise weicht die Probe PI 70 von diesem Verhalten
ab. Zwar steigt auch ihre Nichtlinearita¨t mit zunehmender Scheramplitude an, erreicht jedoch
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Abbildung 10.2: Das Verlustmodul G′′ in Abha¨ngigkeit der Scheramplitude γ0. PI 55: Tref = 10◦C,
νrheo = 11.45 Hz, PI 70: Tref = 25◦C, νrheo = 7.98 Hz, PI 80: Tref = 25◦C, νrheo = 8.24 Hz.
selbst bei einer Scheramplitude von γ0 = 1.6 nur ein I3/1 von etwa 0.4%. Anscheinend gibt es
zwischen den speziell hergestellten Polyisoprenen und dem kommerziell erha¨ltlichen struk-
turelle oder andere Unterschiede, die vor allem das mechanische nichtlineare Verhalten der
Proben entscheidend beeinflusst. Eine Diskussion u¨ber mo¨gliche Ursachen findet sich in Ab-
schnitt 10.4.
Mit diesen Informationen u¨ber das mechanische Verhalten der Polyisoprene kann nun
zu der dielektrischen Charakterisierung u¨bergegangen werden, um schließlich die rheo-
dielektrischen Messungen vorzubereiten.
10.2 Dielektrische Charakterisierung der Proben
Zur ¨Uberpru¨fung, ob mit den rheologisch herausgefundenen Parametern Temperatur und
Scherfrequenz tatsa¨chlich der Normal Mode im dielektrischen Spektrum gemessen wird, wer-
den die beiden Proben zuerst rein dielektrisch (ohne gleichzeitige Verscherung) untersucht.
Die resultierenden Normal-Mode-Peaks des Imagina¨rteils der dielektrischen Permittivita¨t ε′′
sind in Abbildung 10.4 dargestellt. Sie liegen in ¨Ubereinstimmung mit den rheologischen Er-
gebnissen im Bereich 1 Hz≤ νdiel ≤ 10 Hz. Das Maximum von PI 80 ist aufgrund des gro¨ße-
ren Molekulargewichts ein wenig zu kleineren Frequenzen hin verschoben, da die Kettenbe-
wegung langsamer abla¨uft. Aus dem Peakmaximum, das durch die Debye-Funktion gefittet
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Abbildung 10.3: Die Nichtlinearita¨t I3/1 in Abha¨ngigkeit der Scheramplitude. Die Proben PI 55 und
PI 80 erreichen das nichlineare Regime bei γ0 ≃ 0.6, wa¨hrend die Probe PI 70 auch bei hohen
Scheramplituden eine geringe Nichtlinearita¨t zeigt.
wird, wird mit ωmax = 1/τ [Kremer 03] die charakteristische Relaxationszeit τ bestimmt. Fu¨r
die beiden in Abbildung 10.4 gezeigten Proben ist τ = 0.31 s (PI 55) und τ = 0.33 s (PI 80).
Es ist zu beachten, daß die dielektrische Relaxationszeit nicht genau mit der me-
chanischen u¨bereinstimmt, sondern vielmehr etwa eine Dekade kleiner ist. Der Grund
dafu¨r ist, daß bei den beiden Methoden unterschiedliche Mittelungen vorgenommen werden
[Watanabe 99a]. Außerdem reagieren Deformations- und Feldfluktuationen unterschiedlich
auf a¨ußere Sto¨rungen.
Ein Beispiel fu¨r eine Anpassung an die Meßdaten wird im na¨chsten Abschnitt gezeigt.
10.3 Ergebnisse der rheo-dielektrischen Messungen
Durch rheologische und dielektrische Messungen wurden die experimentellen Parameter, bei
denen die rheo-dielektrische Methode angewandt werden soll, bestimmt. Im na¨chsten Schritt
werden mechanische Verscherung und dielektrische Spektroskopie in situ durchgefu¨hrt.
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Abbildung 10.4: Dielektrische Spektren der Proben PI 55 (Tref = 10◦C, νrheo = 11.45 Hz) und PI
80 (Tref = 25◦C, νrheo = 8.24 Hz). Beide Peakmaxima liegen im gewu¨nschten Bereich von 1 Hz
≤ νdiel ≤ 10 Hz.
10.3.1 ¨Uberlagerung von Frequenzen
Bevor die Scheramplituden- und die Frequenzabha¨ngigkeit der dielektrischen Spektren gete-
stet werden, muß untersucht werden, ob und gegebenenfalls wie stark sich die mechanische
und die dielektrische Frequenz gegenseitig beeinflussen. Damit soll auch gezeigt werden, wie
groß der Einfluß der Phasenverschiebung der beiden Frequenzen auf die rheo-dielektrischen
Daten sind. Da es im Rahmen des verwendeten Versuchsaufbaus nicht mo¨glich ist, die mecha-
nische und die dielektrische Frequenz zu synchronisieren, kann davon ausgegangen werden,
daß in sa¨mtlichen Messungen unterschiedliche Phasenverschiebungen vorhanden sind. Um
sich diesem Problem zu na¨hern, werden rheologische und dielektrische Zeitsweeps aufgenom-
men. Das heißt, wa¨hrend das Rheometer die Probe bei konstanter Frequenz und Scheramplitu-
de verschert, mißt der ALPHA-Analyzer simultan bei einer einzigen Frequenz. Dieses Expe-
riment wird jeweils 1800 s bei verschiedenen Scheramplituden durchgefu¨hrt. Die Frequenzen
νrheo und νdiel werden gleich gewa¨hlt.
In einem dielektrischen Frequenzsweep muß es nicht unbedingt dazu kommen, daß ein Punkt
bei der exakt gleichen mechanischen und dielektrischen Frequenz gemessen wird, da die di-
elektrische Frequenz kontinuierlich vera¨ndert wird, und die Meßpunkte nur in bestimmten
Absta¨nden aufgenommen werden. Kommt es allerdings zu einem Meßpunkt, bei dem die bei-
den Frequenzen gleich sind, addieren sich ihre Amplituden und fu¨hren somit zu ho¨heren Wer-
ten von ǫ∗. Dieses Pha¨nomen ist andeutungsweise in Abbildung 10.7 zu sehen. In den Normal
Moden unter einer Verscherung von γ0 =1.2, 1.4 und 1.6 sieht man, daß sich der Punkt bei der
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Frequenz 11.45 Hz nach oben verschiebt. Bei den restlichen Normal Mode-Kurven treffen die
Frequenzen nicht exakt aufeinander, so daß der Meßpunkt bei 11.45 Hz unvera¨ndert bleibt.
Nun sollen die dielektrische und mechanische Frequenz gleich gewa¨hlt werden, um ihr
Zusammenwirken zu u¨berpru¨fen. Idealerweise wird dafu¨r die Frequenz gewa¨hlt, die der me-
chanischen la¨ngsten Relaxationszeit entspricht. Stellvertretend fu¨r alle Proben werden hier die
Ergebnisse von PI 70 gezeigt, die die gleichen Trends zeigen wie diejenigen von PI 55 und
PI 80. Die Messungen werden bei 25◦C durchgefu¨hrt, die Frequenzen νrheo und νdiel betragen
jeweils 7.98 Hz. Die Ergebnisse sind in Abbildung 10.5 gezeigt. Es ist sinnvoll, sowohl ε′′ als
auch ε′ zu diskutieren.
Wie zu erwarten war, haben sowohl der Imagina¨rteil der Permittivita¨t ε′′ als auch der
Realteil ε′ fu¨r die Zeitsweeps ohne Scherung konstante Werte. Dieser ist fu¨r ε′′ ungefa¨hr 0.08,
fu¨r ε′ etwa 2.1. Wird die Probe wa¨hrend der Datenaufnahme nun verschert, fangen ε′ und ε′′
an zu oszillieren. Dabei oszilliert ε′′ um den Wert 0.08, wa¨hrend bei ε′ die Oszillation mit
einem Abfallen der Werte von etwa 2.1 auf 1.8 einhergeht. Die Amplituden werden dabei mit
zunehmender Scheramplitude gro¨ßer. Der gro¨ßte Amplitudenunterschied ist bei den ε′ und ε′′
zu sehen, die mit γ0 = 0.6 und γ0 = 0.8 gemessen wurden. Danach werden die Unterschiede
zwischen den Amplituden wieder kleiner. Bei ε′ ist zudem bei diesen Scheramplituden der
Abfall des Wertes am gro¨ßten.
Weder das Rheometer noch der ALPHA-Analyzer arbeiten so genau, daß sich ihre Frequenzen
exakt gleichen. Es ist durchaus mo¨glich, daß sich die dielektrische und die mechanische Fre-
quenz einige Stellen hinter dem Komma unterscheiden. Dieser minimale Unterschied reicht
jedoch aus, um bei Interferenz der Frequenzen zu einer Schwebung zu fu¨hren [Tipler 94].
Gema¨ß den Additionstheoremen resultiert aus zwei Schwingungen mit unterschiedlicher Fre-
quenz eine neue Schwingung, deren Amplitude mit 1
2
∆ν oszilliert und deren Schwebungs-
frequenz gleich dem Frequenzunterschied der beiden urspru¨nglichen Schwingungen ist. Die
Maxima der Schwebung treten auf, wenn beide urspru¨nglichen Schwingungen exakt aufein-
anderliegen. Bei einem Phasenunterschied von 180◦ der beiden Schwingungen lo¨schen sie
sich gegenseitig aus (siehe Abbildung 10.6). In Abbildung 10.5 ist die Periodendauer T der
oszillierenden ǫ′ und ǫ′′ etwa 500 s. Das bedeutet, die Schwebungsfrequenz und damit der Fre-
quenzunterschied zwischen mechanischer und dielektrischer Schwinung betra¨gt ∆ν = 0.002
Hz.
Bemerkenswerterweise haben die gemessenen ε′′ auch negative Werte. Unter ,,norma-
len” Umsta¨nden wa¨re das gema¨ß des zweiten Gesetztes der Thermodynamik nicht erlaubt,
weil die Interpretation dieser Werte bedeuten wu¨rde, daß Energie gewonnen wird. In diesem
Fall jedoch muß man die ¨Uberlagerung der Frequenzen bedenken. Die dielektrische Spek-
troskopie nimmt zeitabha¨ngige Fluktuationen der elektrischen Polarisation P (t) auf. Diese
werden durch die Anordnung der Dipole beeinflußt [Watanabe 01]. Die Dipole werden in der
Rheo-Dielektrik jedoch mechanisch oszillatorisch bewegt. Das bedeutet, es vermischen sich
zwei Fluktuationen, und die Summe daraus fu¨hrt zu neuen, auch ins Negative oszillierenden
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Abbildung 10.5: Rheo-dielektrische Zeitsweeps von PI 70. Die Frequenzen νrheo und νdiel sind 7.98
Hz, die Scheramplituden wurden von γ0 = 0 auf γ0 = 1.2 erho¨ht. Oben ist der Imagina¨rteil der
Permittivita¨t ε′′ zu sehen, unten der Realteil ε′.
Werten der Permittivita¨t. Daraus wird klar, daß keine Energie gewonnen wird, sondern viel-
mehr ein Energietransfer von den mechanischen zu den Dipol-Fluktuationen stattfindet. Mit
anderen Worten, wird mechanische in elektrische Energie umgewandelt. Das erkennt man
auch daran, daß die Phasen der in Abbildung 10.9 gezeigten Kurven nie gleich sind. Je nach-
dem, bei welcher mechanischen Auslenkung die dielektrische Datenaufnahme einsetzt, fa¨ngt

































Abbildung 10.6: Oben: Zwei u¨bereinanderliegende Schwingungen, die anfangs phasengleich sind (t0),
sich gegenseitig auslo¨schen (t1) und schließlich die maximale Amplitude erzeugen (t2). Unten: Die
resultierende Schwebung, die aus den beiden Schwinungen entsteht.
die Permittivia¨t an zu oszillieren. Das fu¨hrt zu unterschiedlichen und auch bezu¨glich der Pha-
se nicht reproduzierbaren Kurven, da es im Moment experimentell noch nicht mo¨glich ist, die
Scherung und die dielektrische Messung extrem genau bezu¨glich der Anregungsfrequenz und
der Phase zu korrelieren. Ko¨nnte man die beiden Messungen relativ zueinander triggern, wa¨re
der Phasenunterschied genau bestimmbar.
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Man sieht also in diesem Experiment, daß sich die Frequenzen der mechanischen, os-
zillierenden Scherung und die der dielektrischen Abtastung gegenseitig beeinflussen und zu
vera¨nderten Dipolfluktuationen fu¨hren. Diese werden zweifach angeregt, durch die Versche-
rung und die Wechselspannung, was in Zeitsweeps in Form von oszillierenden Werten der
dielektrischen Permittivita¨t ε∗ sichtbar wird.
10.3.2 Normal Mode unter mechanischer Deformation
Bei den aus den rheologischen Tests herausgefundenen Temperaturen und Frequenzen und
den Scheramplituden von 0.2 ≤ γ0 ≤ 1.6 (bzw. 1.2 fu¨r PI 80) werden die Polymere verschert,
wa¨hrend gleichzeitig ein dielektrisches Spektrum aufgenommen wird. Nachdem man in Ab-
bildung 10.4 die ungesto¨rten Normal Modes sehen konnte, wird in Abbildung 10.7 der Normal
Mode Peak ohne und mit Verscherung der Probe PI 55 gezeigt. Es ist deutlich zu sehen, daß
die ε′′-Werte mit zunehmender Scheramplitude absinken. Die Peakform und die Frequenz, bei
der der Peak sein Maximum hat, bleiben von der mechanischen Sto¨rung in erster Na¨herung
jedoch unberu¨hrt (eine detaillierte Untersuchung erfolgt spa¨ter). Die Proben PI 70 und PI 80
zeigen unter Verscherung a¨hnliches Verhalten und die gleichen Trends. Daher werden diese
Spektren hier nicht abgebildet (siehe Anhang C.3 und C.4).
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Abbildung 10.7: Dielektrische Spektren der Probe PI 55 unter Verscherung. Mit zunehmender
Scheramplitude ist ein Absinken von ε′′ zu sehen.
Um sicher zu gehen, daß dieses Pha¨nomen der absinkenden ǫ′′-Peaks kein Artefakt ist,
wird ein Test mit einer Polyisopren-Probe gemacht, die ein niedrigeres Molekulargewicht
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(Mw = 21 kg/mol) hat als die Proben PI 50, PI 70 und PI 80. Diese wird bei 25◦C mit
einem γ0 = 1 und Frequenzen von 0 Hz bis 20 Hz verschert und gleichzeitig ein dielektri-
sches Spektrum aufgenommen. Bei dieser Temperatur ist die Relaxationszeit der Probe in der
Gro¨ßenordnung von etwa 0.001 s (entnommen aus der Normal Mode Messung dieser Pro-
be). Das bedeutet, daß man durch die mechanische Frequenz den Normal Mode, der bei etwa
610 Hz sein Maximum hat, nicht beeinflussen kann. Ein Absinken der ǫ′′-Peaks wurde nicht
beobachtet. Ha¨tte man eine Vera¨nderung der Spektren beobachtet, wa¨re das ein Anzeichen
fu¨r ein Artefakt gewesen. Diese Mo¨glichkeit konnte jedoch ausgeschlossen werden, da die
dielektrischen Spektren der niedermolekularen Probe unter Scherung unvera¨ndert blieben.
In diesem Abschnitt werden nur die beiden Proben PI 55 und PI 80 diskutiert. Die in der
nichtlinearen, rheologischen Antwort abweichende Probe PI 70 wird im na¨chsten Abschnitt
besprochen.
Sa¨mtliche dielektrische Spektren werden mit der im Kapitel 8.2 erla¨uterten Anpassungspro-
zedur gefittet. Die so erhaltenen Paramter τ und β sind in Tabelle 10.1 aufgefu¨hrt. Im Rahmen
der Meßfehler ist der Asymmetrie-Parameter β fu¨r beide Proben und bei allen Scheramplitu-
den, auch in dem Spektrum ohne mechanische Sto¨rung, konstant bei einem Wert von etwa
0.26. Auch die charakteristische Relaxationszeit τ ist offenbar Scheramplituden-unabha¨ngig.
In der Probe PI 55 gibt es eine Zunahme von etwa 15% in τ in den Spektren mit γ0 = 0 und
γ0 = 1.6, was aber noch im Bereich der Meßfehler liegt. Die Probe PI 80 hingegen hat ein
unvera¨ndertes τ bei den Scheramplituden, die experimentell zuga¨nglich waren.
PI 55 PI 80
γ0 β τ [s] β τ [s]
0 0.26 0.31 0.27 0.33
0.2 0.26 0.31 0.27 0.33
0.4 0.26 0.30 0.26 0.33
0.6 0.26 0.30 0.22 0.33
0.8 0.23 0.32 0.26 0.34
1.0 0.25 0.32 0.27 0.33
1.2 0.24 0.31 0.26 0.34
1.4 0.25 0.35 - -
1.6 0.25 0.37 - -
Abgescha¨tzter Fehler ±10% ±10% ±10% ±10%
Tabelle 10.1: Die Fit-Parameter τ und β fu¨r PI 55 (T=10◦C) und PI 80 (T=25◦C) ohne und unter
Verscherung.
Das bedeutet, daß das LAOS-Experiment die Relaxationszeit und die Form im dielek-
trischen Spektrum nicht wesentlich beeinflussen kann. Die genaue Fit-Analyse besta¨tigt, was
schon in den Meßdaten in einer ersten Analyse zu sehen war: das Peakmaximum verschiebt
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sich weder nach ho¨heren noch niedrigeren Frequenzen, die Form des Spektrums bleibt un-
vera¨ndert.
Im Gegensatz dazu zeigt die dielektrischen Sta¨rke, ∆ε eine deutliche ¨Anderung, wenn die
Probe mechanisch gesto¨rt wird. Ihre Abha¨ngigkeit von der Scheramplitude bei oszillatorischer
Scherung ist in Abbildung 10.8 zu sehen.



















Abbildung 10.8: Die dielektrische Sta¨rke ∆ε in Abha¨ngigkeit der Scheramplitude γ0. Sie nimmt so-
wohl mit wachsender Scheramplitude (oben) als auch mit gro¨ßer werdender Nichtlinearita¨t I3/1 (un-
ten) ab.
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Es wird ein signifikanter Unterschied in ∆ε deutlich, das mit zunehmendem γ0 um ca.
40% abnimmt. Die Abnahme beginnt bei γ0 = 0.4 und endet bei γ0 = 0.8, wo ∆ε einen Pla-
teauwert annimmt. Der Abfall um 40% ist um den Faktor 4 gro¨ßer als in fru¨heren Arbeiten fu¨r
lineares Polyisopren in Lo¨sung unter stationa¨rer Scherung beobachtet wurde [Watanabe 02].
In jener Arbeit handelte es sich um 15 Gew%-ige Lo¨sungen von Polyisoprenen (Mw = 1190
kg/mol) in einem Butadien-Oligomer. Es ist zwar schwierig, ein oszillatorisches mit einem
stationa¨ren Experiment zu vergleichen an Proben, die sich in ihrem Molekulargewicht um den
Faktor 10 unterscheiden. Trotzdem kann man den Trend erkennen, daß Lo¨sungen, die wesent-
lich schneller als Schmelzen relaxieren, unter Verscherung eine deutlich geringere Vera¨nde-
rung von ∆ǫ hervorrufen. Eine Vera¨nderung der charakteristischen Relaxationszeit τ wurde
auch in den Lo¨sungen nicht beobachtet.
Die Abha¨ngigkeit von ∆ε von der Nichtlinearita¨t I3/1 (Abbildung 10.8, unten) zeigt einen sehr
a¨hnlichen Trend wie in Abha¨ngigkeit von der Scheramplitude. Bis zu einer Nichtlinearita¨t von
1% fa¨llt die dielektrische Sta¨rke ∆ε stark ab, danach erreicht sie einen Plateauwert.
10.3.3 Rheo-Dielektrik an einer kommerziellen Probe
In Abbildung 10.2 wurde beobachtet, daß sich die kommerzielle Probe PI 70 etwas anders
verha¨lt als die beiden anderen Proben, obwohl sie sich im Molekulargewicht kaum unterschei-
det. Mißt man PI 70 FT-rheologisch und untersucht sie auf ihre Nichtlinearita¨t hin (Abbildung
10.3), so stellt man noch einen viel gro¨ßeren Unterschied fest. Wa¨hrend die Intensita¨t des
dritten Obertons I3/1 von PI 55 und PI 80 von ca. 0% auf u¨ber 1.6% bei gro¨ßer werdender
Scheramplitude (vgl. Abbildung 10.3) anwa¨chst, erreicht PI 70 unter gleichen Bedingungen
nicht einmal eine signifikante Nichtlinearita¨t. Sein I3/1 kann einen Wert von 0.4% nicht u¨ber-
schreiten.
Das bedeutet, daß sich diese Probe von den anderen beiden unterscheiden muß, da sie rheo-
logisch und FT-rheologisch eine andere Antwort auf die Sto¨rung zeigt. Obwohl es sich bei
allen drei Proben um 1,4-cis-Polyisopren handelt, ko¨nnen sie dennoch Unterschiede haben,
die nicht sofort erkennbar sind. Zum einen betrifft das die Mikrostruktur. Bei der Synthese
entstehen außer 1,4-cis-Isomere auch 1,4-trans-, 1,2- oder 3,4-Isomere. Der jeweilige Anteil
kann mit NMR-Spektroskopie abgescha¨tzt werden. In Tabelle 9.1 sind diese Ergebnisse auf-
gefu¨hrt. Es ist jedoch nur ein kleiner Unterschied zwischen der kommerziellen Probe und den
speziell synthetisierten festzustellen. Letztere haben einen um wenige Prozent ho¨heren cis-
Anteil. Es ist jedoch mo¨glich, daß die Abfolge der Sequenzen große Unterschiede aufweist.
Auch wenn alle Proben einen a¨hnlich hohen Anteil an 1,4-cis-Isomeren haben, kann man nicht
abscha¨tzen, ob diese statistisch u¨ber die gesamte Kettenla¨nge verteilt sind, oder sich nur in ei-
nem Kettenabschnitt befinden. Was in der NMR-Spektroskopie außerdem nicht sichtbar wird,
sind eventuell geringe Anteile an quervernetzten oder verzweigten Polyisopren-Ketten. Diese
wu¨rden sich allerdings in der Rheologie bemerkbar machen in Form von stark verbreiterten
Plateauzonen, was in den untersuchten Proben nicht festgestellt werden konnte.
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Die kommerzielle Probe entha¨lt einen geringen Anteil an Stabilisator (0.1% BHT, Butylhydro-
xyltoluol). Bei den eigens fu¨r dieses Projekt hergestellten Proben wurde auf die Zugabe von
Additiven verzichtet, da die Messungen in Stickstoffatmospha¨re durchgefu¨hrt wurden und ei-
ne Zersetzung der Proben nicht beobachtet wurde (auch nicht nach mehrstu¨ndigen Messungen
bei Temperaturen von 10◦C und 25◦C). Ein solcher Zusatz kann eine Antwort auf mechani-
sche Sto¨rung jedoch beeinflussen und auch zu den unterschiedlichen Resultaten fu¨hren.
Die Probe PI 70 zeigte in der Dielektrik und in der Rheo-Dielektrik die gleichen Trends
wie die beiden anderen Proben. Der Normal Mode in ε′′ von PI 70 hat eine a¨hnliche Position
und Form wie PI 55 und PI 80. Die gleichzeitige Verscherung fu¨hrt zu einem β-Parameter von
im Mittel 0.25 fu¨r alle Scheramplituden. Die Relaxationszeit τ ist ebenfalls konstant wa¨hrend
der Experimente, hat mit einem Durchschnittswert von 0.48 s (bei T = 25◦C) jedoch eine
etwas langsamere Kettenbewegung als die Proben PI 55 und PI 80 mit τ ≃ 0.33 s (vergleiche
Tabelle 10.1). Das ist konsistent mit den FT-rheologisch unterschiedlichen Ergebnissen von
PI 70.
Die dielektrische Sta¨rke dieser Probe zeigt ebenso das gleiche Verhalten wie die beiden an-
deren Proben (siehe Abbildung 10.8 oben). Ihr ∆ε hat einen geringfu¨gig ho¨heren Wert, aber
die gleichen Trends bzgl. Abfall und Plateau-Wert. Das heißt natu¨rlich, daß hier die Nichtli-
nearita¨t der Probe eine andere Rolle spielt, als bei den anderen beiden Proben (vgl. Abbildung
10.8 unten). In der Probe PI 70 fu¨hrt schon ein geringer Anstieg der Nichtlinearita¨t zu einem
starken Abfall von ∆ε. Daher sollte hier davon abgesehen werden, beide Effekte, Nichtlinea-
rita¨t der Probe und dielektrisches Verhalten unter Verscherung, in direktem Zusammenhang
zu stellen.
Da PI 70 offensichtlich in der Rheo-Dielektrik mit den anderen Proben vergleichbar ist,
wurde mit ihr ein weiterer Versuch durchgefu¨hrt. Anstatt die Scheramplitude zu variieren,
wurde sie konstant bei γ0 = 0.5 gehalten und dabei die Frequenz in kleinen Schritten von
νrheo = 0 Hz bis νrheo = 20 Hz erho¨ht. Das Ergebnis ist in Abbildung 10.9 zu sehen. Of-
fenbar haben die Polymerketten bei kleinen Frequenzen noch genug Zeit zu relaxieren, so
daß die dielektrischen Spektren unvera¨ndert bleiben. Ab einer bestimmten Frequenz, die in
¨Ubereinstimmung mit der rheologischen la¨ngsten Relaxationszeit ist (siehe Pfeil in Abbildung
10.9, unten) ko¨nnen die Ketten jedoch nicht mehr ihre urspru¨ngliche Orientierung zuru¨ckge-
winnen, womit die Dielektrik ein vera¨ndertes Spektrum mißt. Je ho¨her die Frequenz, desto
ausgepra¨gter ist dieses Verhalten.
10.4 Diskussion der Ergebnisse
Die kombinierte Messung von Rheologie und dielektrischer Spektroskopie konnte zum ersten
Mal in einem Stockmayer A Polymer unter oszillierender Scherung und an Polymerschmelzen
durchgefu¨hrt werden. Sowohl bei Erho¨hung der Scheramplitude (bei konstanter mechanischer
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Abbildung 10.9: Die Frequenzabha¨ngigkeit der dielektrischen Spektren unter mechanischer Versche-
rung. Bei einer konstanten Scheramplitude von γ0 = 0.5 und mechanischen Frequenzen von 0 Hz bis
20 Hz, verliert das Peakmaximum in ε′′ an Ho¨he. Die Frequenz, bei der der Abfall beginnt, korreliert
mit der rheologischen la¨ngsten Relaxationszeit, bzw. dem tan δ = 1 (unten, Pfeil). Die Temperatur
wa¨hrend der Messung betrug 25◦C.
Frequenz) als auch bei Erho¨hung der mechanischen Frequenz (bei konstanter Scheramplitu-
de) wird das dielektrische Spektrum durch diese Sto¨rung beeinflusst. In beiden Fa¨llen ist der
einzig sichtbare Effekt eine Verringerung der Fla¨che unter dem ε′′-Peak. Das entspricht einer
Abnahme der dielektrischen Sta¨rke ∆ε, die durch den Fit der Daten mit einer Debye- und
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Cole/Davidson-Funktion erhalten wird.
Zur Diskussion und Interpretation dieses Pha¨nomens ist es sinnvoll, sich die experimentelle
Situation nochmal vor Augen zu fu¨hren: Die Probe wird in der x-y-Ebene verschert, wa¨hrend
die dielektrische Antwort nur in der z-Richtung aufgenommen wird. Das bedeutet, daß nur
die z-Komponente der Dipole, also die Komponenten parallel zum angelegten Feld Ez, zur
Polarisation beitra¨gt.
10.4.1 Statisches Bild
In dem ungesto¨rten Polymer liegen zwei verschiedene Verteilungen vor. Zum einen sind die
Ketten derart angeordnet, daß jede die Form eines ellipsoiden Balls hat (,,Gaußsches Kna¨uel”,
[Strobl 96]). Diese Kna¨uel sind andererseits in sa¨mtliche Richtungen ausgerichtet, was wie-
derum die Verteilung der Dipole beschreibt, die aufgrund der Typ-A Natur der Probe der Ver-
teilung der End-zu-End Vektoren entspricht. Diese sind in einem ungesto¨rten System vo¨llig
gleichverteilt, die Dipole sind kugelfo¨rmig angeordnet. Es ist zu beachten, daß dies natu¨rlich
nur fu¨r die Verteilung der End-zu-End-Vektoren gilt. Die Konformation von Kettensegmenten
entspricht keinesfalls einer kugelfo¨rmigen Anordnung, siehe z. B. [Everaers 04].
Wird nun die Probe verschert, orientieren sich die Ellipsoide in x-y-Richtung, womit die
Verteilung der End-zu-End-Vektoren anisotrop wird. Die Polarisierung in z-Richtung nimmt
dementsprechend ab. Dieses statische Bild konnte durch Computersimulationen bereits
besta¨tigt werden [Svaneborg 04].
Ohne genaue Berechnungen durchzufu¨hren, kann die Orientierungspolarisation in den
Ketten abgescha¨tzt werden und eine Korrelation zu den experimentellen Ergebnissen gezogen
werden.
Ein elektrisches Dipolmoment µ hat in einem elektrischem Feld E die potentielle Energie
U = −µE = −µE cosϑ , wobei ϑ den von µ und E eingeschlossenen Winkel bezeichnet.
Da E in z-Richtung zeigt, gibt ϑ die Neigung von µ gegen die z-Achse an.
Das statistische Gewicht eines Zustandes der Energie Uj, der mit der Wahrscheinlichkeit pj
































In diesen geht nur die z-Komponente µz = µ cosϑ des Dipolmoments ein. Die Mittel-
werte 〈µx〉 und 〈µy〉 verschwinden deshalb aus Symmetriegru¨nden. Der Mittelwert 〈µz〉 ist
die auf ein einzelnes Moleku¨l bezogene Orientierungspolarisation. Ist die Verteilung von µ
vor Anlegen des E-Feldes isotrop, so ist 〈µz〉 gegeben durch [Hentschel 78, Hentschel 81,
Schmidt-Rohr 94]:




















sinϑdϑdϕ ist das durch Kugelkoordinaten ausgedru¨ckte Fla¨chenintegral der Kugeloberfla¨che.
Die ϕ-Integration ergibt jeweils einen Faktor 2π. Die verbleibenden Integrale u¨ber ϑ werden
durch die Substitution x = cosϑ umgeformt:
〈µz〉 = µ
∫ 1
−1 xexp {λx} dx∫ 1
−1 exp {λx} dx
. (10.3)
mit λ = µE
kT
(λ dru¨ckt somit die Energie des Dipolmoments im Feld im Vergleich zur Teil-
chenenergie aus). Za¨hler und Nenner werden getrennt ausgewertet. Dazu wird exp {λx} nach
Potenzen von λ entwickelt. Abgebrochen wird nach dem ersten Term, der zu einem nicht-
verschwindenden Integral fu¨hrt, d. h. nach dem linearen Term im Za¨hler und nach dem kon-







was einem sehr geringen Anteil an Dipolen in z-Richtung entspricht.
Ist die Verteilung der Dipole anisotrop, so muß Gleichung 10.3 durch einen ϑ-abha¨ngigen
Faktor P (cosϑ) modifiziert werden (die Kugelkoordinaten werden so gewa¨hlt, daß der Win-
kel zum angelegten Feld unabha¨ngig von ϕ ist). Es bietet sich an, P (x) durch geradzahlige
Legendre-Polynome auszudru¨cken:




−1 xP (x)exp {λx} dx∫ 1












P (x)exp {λx} dx. (10.7)
Za¨hler und Nenner ha¨ngen jeweils nur von λ ab, welches viel kleiner als 1 ist. Deshalb bietet
es sich an, sowohl Za¨hler als auch Nenner an der Stelle λ = 0 nach Potenzen von λ zu
entwickeln.






wobei f (i) die i-te Ableitung nach λ bezeichnet. Aus Symmetriegru¨nden verschwindet f (i)(0)
fu¨r ungeradzahliges i. Fu¨r f(0) und f (2)(0) folgert man aus Gleichung 10.7 (jede Ableitung
















der Legendre-Polynome verwendet. Wegen P0 = 1 und x2 = 13P0 +
2
3
P2 erha¨lt man mit
Gleichung 10.5
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Die ersten nicht-verschwindenden Terme von f(λ) sind demnach
f(λ) = 2 +
1 + 2〈P2〉
3
λ2 + .... (10.14)
Gema¨ß Gleichung 10.6 ist 〈µz〉 in linearer Na¨herung gegeben durch
〈µz〉 = µ1 + 2〈P2〉
3
λ (10.15)
mit dem zweiten Moment der Verteilung 〈P2〉 und dem statischen Dipolmoment µ. Es ist
ein wichtiges Ergebnis, daß nur das zweite Moment in die Orientierungspolarisation eingeht,
ho¨here Momente spielen in dieser Na¨herung keine Rolle. Gleichung 10.15 beschreibt die int-
rinsische Orientierungsverteilung des End-zu-End-Vektors im Polymer. Ha¨tte 〈P2〉 einen Wert
von −1
2
, wu¨rden alle Dipolmomente in der x-y-Ebene liegen und ∆ε auf 0 abfallen. Daß im
Experiment die dielektrische Sta¨rke ∆ε sich jedoch nur um etwa 40% verringert, wird damit
erkla¨rt, daß die Dipolmomente der Kna¨uel bezu¨glich deren Hauptachsen nicht einheitlich ori-
entiert sind, sondern eine Verteilung aufweisen. Diese wird in kommenden Projekten durch
Computersimulationen ermittelt werden.
Wu¨rden die ellipsoidalen Polymerkna¨uel nicht nur durch die Scherung orientiert, sondern
zusa¨tzlich auch noch gestreckt werden, ko¨nnte die Polarisation im Grenzfall vollsta¨ndiger
Verstreckung vo¨llig verschwinden. Es ist denkbar (wenn auch unwahrscheinlich), daß das bei
noch ho¨heren Scheramplituden der Fall ist, und der Plateauwert in den hier besprochenen Er-
gebnissen nur auf einen bestimmten Scheramplitudenbereich beschra¨nkt ist.
In Abbildung 10.10 wird die experimentelle Situation nochmals dargestellt. Die Polymere lie-
gen als ellipsoidale Kna¨uel vor, die unter einem angelegten Feld E jeweils ein Dipolmoment
µ proportional zum End-zu-End-Abstand der Ketten haben. Das effektive Dipolmoment ist
fu¨r die unterschiedlichen Kna¨uel jedoch nicht gleich groß, da es abha¨ngig von der Lage der
Kettenenden ist (siehe Abbildung 10.10, links). Diese Dipolmomente tragen zur dielektrischen
Sta¨rke bei, die mit der dielektrischen Spektroskopie gemessen wird. Wird nun zusa¨tzlich eine
Scherung mit der Scheramplitude γ0 angelegt (Abbildung 10.10, rechts), richten sich die El-
lipsoide in Scherrichtung, senkrecht zum E-Feld aus. Nun sind die End-zu-End-Absta¨nde in
Scherrichtung orientiert, haben aber nach wie vor eine gewisse Verteilung um die La¨ngsachse
des Kna¨uels, was zu intrinsischen Dipolmomenten fu¨hrt. Dadurch ist die detektierte, resul-
tierende dielektrische Sta¨rke ungleich 0 aber deutlich niedriger als in einem mechanisch un-
gesto¨rten Zustand. Der Orientierungsgrad der Dipolmomente ha¨ngt dabei auch davon ab, wie
weit die Kettenenden in dem Kna¨uel voneinander entfernt liegen. Die La¨nge der End-zu-End-
Absta¨nde beeinflusst die Gro¨ße des effektiven Dipolmoments.
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Abbildung 10.10: Polymerkna¨uel mit angelegtem elektrischen Feld mit (links) und ohne (rechts) Sche-
rung. Die durch die Scherung senkrecht zum E-Feld stehenden Kna¨uel ko¨nnen intrinsisch noch ein
Dipolmoment aufweisen.
10.4.2 Dynamisches Bild
Mo¨chte man die experimentellen Ergebnisse in ihrem gesamten Verlauf erkla¨ren, muß man ein
dynamisches Bild heranziehen, in dem nur die Fluktuationen in z-Richtung analysiert werden.
Aus dem Fluktuations-Dissipations-Theorem (FDT) [Landau 87, Kremer 03] ergibt sich, daß
die dielektrische Relaxationssta¨rke proportional zum mittleren Quadrat der Polarisationsfluk-
tuationen ist:
〈δP 2〉 ∝ ∆ε. (10.16)
Das kann qualitativ den Abfall von ∆ε mit gro¨ßer werdenden Scheramplituden erkla¨ren.
LAOS Experimente haben also einen großen Einfluß auf die Sta¨rke der dielektrischen Re-
laxation. ¨Uberraschend ist, daß dieser Einfluß nicht nur fu¨r die la¨ngste Relaxationszeit, also
den Normal Mode gilt, sondern auch die Bewegung der Segmente davon betroffen zu sein
scheint, da sich ∆ε auch bei großen Frequenzen unter Scherung vera¨ndert. Das bedeutet,
daß die Scherkraft die Topologie nicht nur in La¨ngenskalen des ganzen Polymers vera¨ndert,
sondern auch in La¨ngenskalen von einigen Segmenten. Um diese Vermutung zu verifizieren,
sollte man den Peak der α−Relaxation untersuchen und bei geeigneter Frequenz verscheren,




Die Kettendynamik des Typ-A Polymers 1,4-cis-Polyisopren wurde mit Rheologie, Dielektrik
und der in situ Durchfu¨hrung beider Methoden gemessen. Es ist das erste Mal, daß oszillato-
rische Scherung und hochauflo¨sende dielektrische Spektroskopie simultan durchgefu¨hrt und
damit Polyisopren-Schmelzen untersucht werden. Dafu¨r wurde eine neue Apparatur konstru-
iert, die das Rheometer und den dielektrischen ALPHA-Analyzer verbindet. Beide Gera¨te
zeichnen sich durch ihre hohe Auflo¨sung aus. Die Art und Weise, wie die Probe im Rheo-
meter mit dem dielektrischen Analyzer verknu¨pft ist, erlaubt oszillatorische Scherung, was
in fru¨heren Ansa¨tzen, rheo-dielektrische Untersuchungen durchzufu¨hren, nicht der Fall war
[Matsumiya 98, Watanabe 99b, Watanabe 02, Watanabe 03, Hoefl 06].
Das LAOS-Experiment fu¨hrt mit wachsenden Scheramplituden zu gro¨ßer werdenden Nicht-
linearita¨ten in der Probe, was durch abfallende Schermodule G′ und G′′, sowie einer stei-
genden Intensita¨t des dritten Obertons I3/1 zu erkennen ist. In der rheo-dielektrischen Mes-
sung vera¨ndert sich der Normal Mode Peak unter mechanischer Verscherung nicht, auch die
charakteristische dielektrische Relaxationszeit bleibt unberu¨hrt. Die dielektrische Sta¨rke ∆ε
hingegen nimmt in ihrer Intensita¨t ab, je ho¨her die mechnanische Deformationsamplitude ist,
allerdings nur, wenn eine passende Frequenz in der Gro¨ßenordnung der la¨ngsten Relaxations-
zeit (oder gro¨ßer) gewa¨hlt wird, da zu kleine Frequenzen zu einer vollsta¨ndigen Relaxation
der Ketten fu¨hren.
Die abnehmende Intensita¨t von ∆ε kann durch eine Orientierungsverteilung der End-zu-
End-Vektoren erkla¨rt werden, die durch die Verscherung so ausgerichtet werden, daß ihre
z-Komponente abnimmt.
In weiterfu¨hrenden Projekten ko¨nnte diese Orientierungsverteilung, die bereits ab-
gescha¨tzt werden konnte, genau berechnet werden. Dabei wird es Ziel sein, die neue Rheo-
Dielektrik zur Messung von Orientierungsverteilungen der End-zu-End-Vektoren in Typ-A
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Polymeren anzuwenden.
Zudem sind weitere Experimente interessant, die noch tieferen Einblick in die Dynamik von
Polymeren gewa¨hren sollen. Z. B. wa¨re es sinnvoll, diese Experimente auch am α-Peak, der
durch die Segmentbewegung entsteht, durchzufu¨hren, um zu sehen, inwieweit auch die lokale
Orientierung von einigen Segmenten in der Polymerkette durch die mechanische Verscherung
betroffen ist.
Die Abha¨ngigkeit des Verhaltens von ∆ε vom Molekulargewicht oder der Vernetzung in der
Probe ist ebenso eine interessante Fragestellung. Zur Etablierung dieser Methode wurden im
Rahmen dieser Arbeit nur Proben von a¨hnlichem Molekulargewicht vermessen. Als na¨chster
Schritt sollten Proben von weitaus gro¨ßerem und auch kleinerem Gewicht, u. U. sogar unter
dem Verschlaufungsmolekulargewicht Me untersucht werden.
Die Untersuchung der Probe PI 70 hat gezeigt, daß Mikrostruktur oder Additive das Ver-
halten einer Probe stark beeinflussen ko¨nnen. In diesem Fall war es allein die nichtlineare
mechanische Antwort, die einen Unterschied der Proben gezeigt hat, wa¨hrend Rheologie und
Rheo-Dielektrik die gleichen Trends wie PI 55 oder PI 80 zeigen. Die Ursache dafu¨r zu su-
chen (Mikrostruktur, Vernetzung, Zusa¨tze) und zu quantifizieren, scheint lohnenswert, um die
Sensitivita¨t der einzelnen Meßmethoden auf bestimmte Pro
Kapitel 12
Zusammenfassung
Die FT-Rheologie wurde im Rahmen dieser Arbeit in zwei Projekten eingesetzt und weiter-
entwickelt.
In fru¨heren Arbeiten [Neidhoefer 04] konnte gezeigt werden, daß sich die FT-Rheologie
zur Unterscheidung verschiedener Topologien in Polystyrollo¨sungen eignet. Diese an linearen
und sternfo¨rmigen Systemen durchgefu¨hre Studie sollte auf kammartige Topologien ausge-
weitet werden.
Dazu wurden Polystyrollo¨sungen verschiedener Ka¨mme hergestellt und in Abha¨ngigkeit der
Deborahzahl De unter LAOS-Bedingungen, also großen Scheramplituden, vermessen. Die
Meßergebnisse zeigten, daß der Schritt von wohldefinierten Systemen zu solchen mit statisti-
scher Verteilung wie in Ka¨mmen zu großen Vera¨nderungen sowohl im linearen als auch im
nichtlinearen Bereich der rheologischen Messungen fu¨hrt. Sowohl die Masterkurven, als auch
die Intenstia¨ten und Phasen der Nichtlinearita¨ten I3/1 und Φ3 der einzelnen Kammlo¨sungen
wiesen jeweils deutliche Unterschiede untereinander auf. Diese sind im Moment noch nicht
vollsta¨ndig mit topologischen Merkmalen in Verbindung zu bringen.
Um die Komplexita¨t der Ka¨mme, die offensichtlich großen Einfluß auf ihre Dynamik hat,
einzuda¨mmen, wurde dazu u¨bergegangen, auf das Lo¨sungsmittel zu verzichten und Polysty-
rolschmelzen zu messen. Dafu¨r wurden Ka¨mme mit einem mo¨glichst großem Verha¨ltnis von
Ru¨ckgrat- zu Armla¨nge gewa¨hlt. Die spezielle Synthese von Ka¨mmen, die außer kurzen auch
noch sehr wenige Arme haben, hat aufgrund von Schwierigkeiten bei dem Funktionalisie-
rungsschritt des Ru¨ckgrats keine verwendbaren Proben geliefert. Es konnten aber bereits Op-
timierungsparameter fu¨r die Synthese herausgearbeitet werden.
Die Nichtlinearita¨t der Polystyrolschmelzen wurde zuna¨chst in Abha¨ngigkeit der Scherampli-
tude und der Frequenz gemessen. Dadurch konnten wertvolle Informationen u¨ber den nichtli-
nearen Bereich sowie u¨ber die Reproduzierbarkeit gewonnen werden. Diese Messungen wur-
den mit dem von McLeish eingefu¨hrten Pom-pom Model [McLeish 98] und daraus weiterent-
wickelten double convected-Pom-pom Model (DCPP) simuliert und lieferten gute ¨Uberein-
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stimmung sowie auch Vorhersagen u¨ber den experimentell nicht mehr zuga¨nglichen Bereich.
Da die De−abha¨ngigen Messungen keinen weiteren Aufschluß u¨ber die Topologie der Pro-
ben brachte, scheinen die scheramplituden- und frequenzabha¨ngigen Messungen zusammen
mit der Simulation ein guter Ansatz zu sein, kammartige Systeme zu vergleichen und ihr
Verhalten zu quantifizieren.
Die LAOS-Messung wurde im Rahmen dieser Arbeit erstmalig in situ mit der dielek-
trischen Spektroskopie zur Untersuchung von Polyisoprenschmelzen kombiniert. Dazu wur-
de eine neue Apparatur entwickelt, die das hochsensitive ARES-Rheometer mit dem hoch-
auflo¨senden dielektrischen ALPHA-Analyzer verbindet. Mit dieser Apparatur wurde das Typ-
A Polymer 1,4-cis-Polyisopren, mit einem Dipolmoment entlang des Ru¨ckgrats, bei oszilla-
torischer Scherung unter gleichzeitiger Aufnahme eines dielektrischen Spektrums vermessen.
Es konnte gezeigt werden, daß die oszillatorische Verscherung weder die charakteristische
Relaxationszeit noch die Form des Normal Mode Peaks beeinflußt, wohl aber die dielektri-
sche Sta¨rke ∆ǫ. Diese entspricht der Fla¨che unter dem ǫ′′-Peak und kann mit einer Debye-
und einer Cole/Davidson-Funktion angepasst werden. Die Abnahme von ∆ǫ mit zunehmen-
der Scheramplitude kann durch die Orientierungsverteilung der End-zu-End-Vektoren in der
Probe erkla¨rt werden. Die Quantifizierung dieser Orientierungsverteilung der Polymerketten
sollte in einem sich an dieser Arbeit anschließenden Projekt durch Simulation genau berechnet
werden. Damit ko¨nnte aus der Rheo-Dielektrik eine Methode zur Messung der Orientierungs-
verteilung der End-zu-End-Vektoren in statistischen Polymerkna¨ueln von Typ-A Polymeren
entwickelt werden.
Appendix
A Technische Details zu den Gera¨ten
A.1 Dielektrischer ALPHA-Analyzer
Fu¨r die rheo-dielektrischen Messungen wurde ein dielektrischer ALPHA-Analyzer der Firma
Novocontrol verwendet. Der ALPHA-Analyzer macht es mo¨glich, in einem Gera¨t 12 Deka-
den Frequenzbereich zu messen (3 · 10−5 Hz bis 2 · 107 Hz), 16 Dekaden Impedanzbereich
(10−2Ω bis 1014Ω) und 15 Dekaden Kapazita¨tsbereich (10−15 F bis 1 F). Abha¨ngig von der
angelegten Kapazita¨t erreicht der Analyzer eine tan δ-Auflo¨sung von ±3 · 10−5 bis ±10−3.
Der ALPHA Analyzer ist mit einem der Computer verbunden, die das Rheometer kontrollie-
ren bzw. die Rohdaten fu¨r die FT-Rheologie aufnehmen und verarbeiten, um die dielektrischen
Ergebnisse mit der Novocontrol Windeta Software aufzunehmen und auszuwerten. Der Ofen
des Rheometers dient als Probenzelle fu¨r die in situ Messungen und schirmt gleichzeitig vor
elektrischen Feld-Sto¨rungen, Sauerstoff und Luftfeuchtigkeit ab. Die Messungen werden un-
ter Inertbedingungen (Stickstoffatmospha¨re) durchgefu¨hrt.
Die Wechselspannung betra¨gt zwischen 0 V und 3 V (< 10 MHz) und zwischen 0 V und 1 V
(> 10 MHz); die Auflo¨sung ist 0.7 mV bei 3 V bis 100 mV und 0.7 µV unter 100 mV. Die
abgehende Impedanz betra¨gt 50 Ω.
Der ALPHA-Analyzer verbraucht 100 W und ist bei Temperaturen von 0◦C bis 40◦C einsetz-
bar.
A.2 Design der Geometrien
Die Platte-Platte-Geometrien wurden komplett neu entworfen und gebaut, um die in situ rheo-
logischen und dielektrische Messungen zu ermo¨glichen (siehe Abbildung A.1). Mit ihnen
ist es mo¨glich, die Kabel des dielektrischen Analyzers zu befestigen. Diese gut geschirmten
BNC-Kabel fu¨hren von den Platten aus dem Rheometer-Ofen zum Analyzer. Zwischen den
Platten und den Geometriehalterungen befinden sich Keramikisolierungen. Die Platten haben
einen Durchmesser von 15 mm, der sich als guter Kompromiß zwischen großer Fla¨che fu¨r
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die Dielektrik und kleiner Fla¨che fu¨r die Rheologie herausgestellt hat. Die Platten bestehen
aus INVAR-Stahl, der sich durch einen extrem niedrigen thermischen Expansionskoeffizien-
ten von 1.3 · 10−6K−1 auszeichnet (im Vergleich zu 3 · 10−6K−1 bei konventionellem Stahl).
Die Platten sind fu¨r den Gebrauch zu rheo-dielektrischen Messungen gedacht, ko¨nnen aber
auch fu¨r rein rheologische Untersuchungen verwendet werden.
Aufgrund der ra¨umlich etwas anspruchsvolleren neu konstruierten Platten mußten außer-
dem auch Geometriehalterungen entworfen werden, damit der Ofen verschließbar (und damit
nutzbar) bleibt. Es war no¨tig, die untere Halterung ku¨rzer (7.75 cm) als die obere (9.75 cm) zu
machen. Bei ihrem Entwurf hat man sich aber an die herko¨mmlichen Halterungen fu¨r Wech-
selgeometrien gehalten (siehe Abbildung A.2).
Abbildung A.1: Schema der Platte-Platte-Geometrie mit den Verbindungen zum dielektrischen
ALPHA-Analyzer und den Keramikisolierungen.
Die Platten sowie die Geometriehalterungen wurden in der hauseigenen Werkstatt des
MPIP hergestellt. Die technischen Zeichnungen zur Geometriehalterung und zur Platte-Platte-
Geometrie ko¨nnen den Abbildungen A.3 und A.4 entommen werden. Sa¨mtliche dort angege-
benen Maße sind in der Einheit mm.
A TECHNISCHE DETAILS ZU DEN GER ¨ATEN 127






































X: einmal = 77.5 mm und einmal = 97.5 mm



































































Abbildung A.4: Technische Zeichnung Geometriehalterungen. Die obere und untere Halterung unter-
scheiden sich lediglich in ihrer La¨nge von einmal 7.75 cm und einmal 9.75 cm.
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B Synthese der Polystyrolka¨mme
B.1 Anionische Polymerisation des Ru¨ckgrats und der Arme
Zur Entfernung des Stabilisators (0.005% 4-tert-butylcatechol) im Styrol wird 3 g Fluoren mit
10 ml n-BuLi-Lo¨sung (1,3 M in Cyclohexan) unter Argonatmospha¨re und Feuchtigkeitsaus-
schluß versetzt. Sauerstoffreste werden durch mehrfaches sequentielles Einfrieren der Lo¨sung
in flu¨ssigem Stickstoff, Evakuieren des Reaktionsgefa¨ßes und Auftauen der Lo¨sung im Va-
kuum entfernt. Absolutes THF wird zugegeben, wobei nach einiger Zeit eine klare Lo¨sung
entsteht. 100 ml Styrol werden zugegeben, die Mischung wird entgast, und das Styrol wird im
Wasserbad bei 100◦C in eine Ampulle u¨berkondensiert.
Zur Synthese der Arme wird frisch destilliertes Cyclohexan durch mehrfaches sequentiel-
les Einfrieren in flu¨ssigem Stickstoff, Evakuieren und Auftauen im Vakuum absolutiert. Styrol
wird darin gelo¨st, anschließend wird sec-BuLi (1.3 M in Cyclohexan mit einer Verdu¨nnung
von 0.01 mol/l) zugegeben, die orange-rote Mischung wird kurz umgeschwenkt und anschlie-
ßend 2-3 Tage geschu¨ttelt.
Zur Synthese des Ru¨ckgrats wird frisch destilliertes THF durch mehrfaches sequentielles
Einfrieren in flu¨ssigem Stickstoff, Evakuieren und Auftauen im Vakuum absolutiert. sec-BuLi
(1.3 M in Cyclohexan) wird darin gelo¨st, auf -78◦C (Trockeneis/Aceton-Bad) geku¨hlt und mit
vorgeku¨hltem Styrol versetzt. Die gelbe Lo¨sung wird 1 h bei Raumtemperatur geschu¨ttelt.
Zum Abbruch der Reaktion werden 1-2 ml entgastes Methanol bei Raumtemperatur zugege-
ben. Das Polymer wird mit Methanol gefa¨llt.
Eingesetze Mengen:
PS 170: 30 g Styrol, 200 ml Cyclohexan, 17.9 ml Starterlo¨sung
PS 470: 30 g Styrol, 200 ml Cyclohexan, 6.4 ml Starterlo¨sung
PS 5: 5 g Styrol, 90 ml Cyclohexan, 0.96 ml Starterlo¨sung
PS 7: 5 g Styrol, 120 ml Cyclohexan, 0.54 ml Starterlo¨sung
PS 13: 5 g Styrol, 130 ml Cyclohexan, 0.35 ml Starterlo¨sung
B.2 Chlormethylierung des Ru¨ckgrats
Die Chlormethylierung des Ru¨ckgrats wurde nach Literaturvorschrift [Itsuno 90] durch-
gefu¨hrt. Da dieser Schritt sehr empfindlich gegenu¨ber Konzentration und Zeit ist, werden
hier exemplarisch die eingesetzten Mengen fu¨r ein PS 700 angegeben, wobei durch GPC-
MALLS besta¨tigt werden konnte, daß keine Vernetzung stattgefunden hat, und durch NMR-
Spektroskopie 10 Verknu¨pfungsstellen am Ru¨ckgrat identifiziert werden konnten.
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Fu¨r diese Chlormethylierung wurden auf 1 g Polystyrol 105 ml CHCl3, 0.09 g Trioxan, 0.38
ml Trimethylchlorsilan und 0.05 ml SnCl4 eingesetzt. Die Reaktionszeit betrug 4 h.
B.3 Verknu¨pfung des Ru¨ckgrats und der Arme
Zur Verknu¨pfung des Ru¨ckgrats mit den Armen wird frisch eingewogenes Polystyrol (Ru¨ck-
grat) einen Tag im Hochvakuum getrocknet. Anschließend wird das Lo¨sungsmittel (Cyclo-
hexan oder THF) auf das Ru¨ckgrat destilliert. Das lebende Polystyrol (Arme) wird mit einer
Spritze unter Argonatmospha¨re zur Ru¨ckgratlo¨sung zugegeben. Die farblose Mischung wird
1-2 Tage bei Raumtemperatur geschu¨ttelt. Die Reaktion wird durch Zugabe von entgastem
Methanol gequencht. Das Polymer wird mit Methanol gefa¨llt, getrocknet und in Toluol gelo¨st.
Aus dieser Lo¨sung erha¨lt man durch fraktionierte Fa¨llung mit Methanol den Kamm mit der
gewu¨nschten Molmasse.
PSK170-5k: 13.4 ml Arme auf 2.5 g Ru¨ckgrat
PSK170-7k: 24 ml Arme auf 2.4 g Ru¨ckgrat
PSK170-13k: 65 ml Arme auf 3.2 g Ru¨ckgrat
PSK470-5k: 11.5 ml Arme auf 2.0 g Ru¨ckgrat
PSK470-7k: 21.4 ml Arme auf 2.0 g Ru¨ckgrat
PSK470-13k: 46.8 ml Arme auf 1.8 g Ru¨ckgrat
C Komplementa¨re Graphiken
C.1 Simulation zu FT-Rheologie an Polystyrolen
In Kapitel 5.1.3 wurden die experimentellen Daten der FT-rheologischen Untersuchungen an
Polystyrollo¨sungen mit kammartiger Topologie pra¨sentiert und diskutiert. Zur Vervollsta¨ndi-
gung der Simualtionsdaten sollen hier nun noch Simulationsreihen aufgefu¨hrt werden, die mit
anderen Werten fu¨r die Parameter q und λi/λsi durchgefu¨hrt wurden.
In Abbildung C.1 sieht man, daß die unterschiedlichen Parameterwerte kaum Einfluß auf die
Daten der Intensita¨t der Nichtlinearita¨t haben, wa¨hrend die Phase auf die Variation von λi/λsi
unterschiedlich reagiert. Das Maximum bei hohen De-Zahlen kommt bei einem gro¨ßeren
Wert fu¨r λi/λsi bei kleineren De. In Abbildung C.2 ist der gleiche Trend zu sehen: eine ge-
ringe Parameter-Sensitivita¨t in der Intensita¨t, aber eine deutliche Sensitivita¨t in der Phase. Da
die Phase der Probe C742-25 allerdings generell schlecht simuliert werden konnte, tra¨gt auch
die Vera¨nderung der Parameter kaum zu geringeren Abweichungen von den experimentellen
Daten bei.
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Abbildung C.1: Experimentelle und simulierte Daten fu¨r I3/1 (oben) und Φ3 (unten) als Funktion von
De fu¨r C732-25. Die fu¨r die De-Zahl zugrunde liegende Referenztemperatur ist 60◦C, die Scherampli-
tude ist 2. Bei den Simulationen wurde die Anzahl der Arme q bei 13 konstant gehalten, wa¨hrend das
Verha¨ltnis λi/λsi variiert wurde.
C.2 Rheo-Dielektrik
Meßdaten der rheo-dielektrischen Untersuchungen der Proben PI 70 und PI 80 (Abbildungen













 C742-25 experimentelle Daten













































 C742-25 experimentelle Daten








































Abbildung C.2: Experimentelle und simulierte Daten fu¨r I3/1 (oben) und Φ3 (unten) als Funktion von
De fu¨r C742-25. Die fu¨r die De-Zahl zugrunde liegende Referenztemperatur ist 60◦C, die Scherampli-
tude ist 2. Bei den Simulationen wurden sowohl die Anzahl der Arme q als auch das Verha¨ltnis λi/λsi
variiert.
Scherung ein dielektrisches Spektrum aufnimmt (vergleiche Kapitel 10).
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Abbildung C.3: Dielektrische Spektren unter mechanischer Verscherung an der Probe PI 70. Die
Scheramplituden waren 0 ≤ γ0 ≤ 1.6, die Temperatur betrug 25◦C, die mechanische Frequenz νrheo =
7.98 Hz.





























Abbildung C.4: Dielektrische Spektren unter mechanischer Verscherung an der Probe PI 80. Die
Meßbedingungen sind 0 ≤ γ0 ≤ 1.2, T = 25◦C, νrheo = 8.24 Hz.
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